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Voraussetzung für eine gezielte Werkstoffentwicklung ist eine exakte Kenntnis 
der Zusammenhänge zwischen den chemischen bzw. mineralischen Ausgangs- und Rohstoff-
zusammensetzungen, der Prozessbedingungen, der unter Prozessbedingungen ablaufenden 
heterogenen Reaktionen, Phasentransformationen etc. und den hieraus resultierenden Mikro-
strukturen sowie deren Einfluss auf die physikalisch-chemischen Werkstoffeigenschaften. 
Immer komplexer werdende Werkstoffsysteme (größere Anzahl an Komponenten und 
Phasen, maßgeschneiderte Gefüge) und aufgrund gestiegener Anforderungen an Reinheit, 
Lebensdauer, Funktionalität, Stabilität und Zuverlässigkeit haben eine immer aufwendigere 
Werkstoffentwicklung zur Folge. Dieser Aufwand lässt ich mit Hilfe von thermochemischen 
Simulationsrechnungen erheblich reduzieren, beispielsweise durch die Bestimmung geeig-
neter Phasenkombinationen, den dazugehörigen Ausgang zusammensetzungen sowie die 
Eingrenzung der erforderlichen Temperatur-, Druck- und Konzentrationsbereiche, welche sich 
hierauf basierend durch wenige gezielte Experimente xakt bestimmen lassen. Im Resultat 
ermöglichen die experimentellen und simulatorischen Konstitutionsuntersuchungen eine 
optimierte Werkstoffzusammensetzung und Prozessführung beginnend bei der Herstellung 
entsprechender Werkstoffe bis hin zu deren Einsatzgren en. Besonders die Untersuchung von 
Phasengleichgewichten in multikomponentigen Stoffsystemen wird durch thermochemische 
Berechnungen unterstützt, welche über Extrapolationen i  experimentell noch nicht erfasste 
Zusammensetzungs-, Druck- und Temperaturbereiche der Versuchsplanung dienen und 
helfen, den experimentellen Aufwand zu reduzieren. Gleichzeitig fließen die experimentell 
gewonnenen Informationen selbst wieder in die computergestütze Optimierung und 
Berechnung von Phasendiagrammen ein und dienen somit der fortlaufenden Erweiterung 
bereits bestehender thermodynamischer Datensätze. 
Eine Schwierigkeit bei der Durchführung thermochemischer Berechnungen ergibt sich 
jedoch aus der Tatsache, dass für spezielle Anwendungsfälle bzw. bei der Erschließung neuer 
Werkstoffsysteme keine oder nur unvollständige thermodynamische Datensätze existieren. 
Folglich ist ein weiterer Schwerpunkt die Erweiterung bestehender Datensätze über die 
computergestützte Modellierung, Optimierung und Berechung von Phasengleichgewichten in 
werkstoffwissenschaftlich bedeutsamen Stoffsystemen auf der Grundlage der CALPHAD-
Methode (calculation of phase diagrams) [Kau1970, Sau1998]. Allerdings ermöglicht diese 
Methode keine Vorhersage über das Auftreten neuer Verbindungen in höherkomponentigen 
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Systemen sowie über deren strukturelle und thermodynamische Eigenschaften. Der Ansatz 
soll auf der Basis kristallchemischer und graphenthoretischer Überlegungen Aussagen über 
die in einem gegebenen Stoffsystem existierenden Phasen, ihren Strukturen sowie den 
erreichbaren thermodynamischen Zuständen ermöglichen und somit einen Beitrag zur 
Erschließung multikomponentiger Systeme liefern. 
Die experimentelle Bewertung von Phasengleichgewichten wird häufig nicht nur durch die 
auftretenden apparativen und methodischen Schwierigkeiten, sondern auch durch Probleme 
bei der Auswertung der Messdaten erschwert. Die Werte der Zustandsgrößen können nicht bei 
allen gewünschten Temperaturen und Zusammensetzungen experimentell bestimmt werden, 
denn der experimentelle Aufwand wäre viel zu hoch, so dass die Untersuchungen zuviel Zeit 
beanspruchen. Darüber hinaus können punktweise Messungen keine kontinuierliche Beschrei-
bung des thermodynamischen Mischungsverhaltens ergeb n und die unvermeidlichen Mess-
streuungen bedingen inkonsistente Funktionswerte. Es werden demnach geeignete Auswerte-
verfahren benötigt, um aus einer realistischen Zahl von Messwerten eine kontinuierliche und 
konsistente Beschreibung der interessierenden thermodynamischen Mischungseffekte ermit-
teln zu können. Früher konnten Messergebnisse häufig n r mittels graphischer Methoden aus-
gewertet werden. Graphische Verfahren führen zwar zu kontinuierlichen, aber nicht zu kon-
sistenten Werten für die Zustandsgrößen. Zudem sind viele der vorgeschlagenen graphischen 
Auswertemethoden äußerst zeitraubend. Diese Schwierigkeiten können nur durch die Ent-
wicklung EDV-gerechter algebraischer Auswerteverfahren überwunden werden. 
Die eigentliche Auswertung der experimentellen Messungen erfolgt durch die Lösung des 
jeweiligen „Ausgleichsproblems“: Aus den vorliegend Messpunkten müssen mit Hilfe des 
festgelegten Ausgleichsprinzips die günstigsten (bestverträglichsten) numerischen Werte für 
die offenen Parameter der zugrundegelegten Zustandsfunktion ermittelt werden. Eine mathe-
matische Auswertung experimenteller Untersuchungen d s thermodynamischen Verhaltens 
von Mischungssystemen ist demnach an die Darstellbarkeit der Zustandsfunktion durch 
algebraische Ausdrücke gebunden. Algebraische Darstellungen der Zustandsfunktion ermög-
lichen nicht nur EDV-gerechte Auswertungen, sondern stellen kompakte Ausdrücke auch für 
größere Mengen von Daten dar und erlauben eine weitere mathematische Behandlung der 
experimentellen Ergebnisse. Die Zustandsfunktionen können aufgrund des WEIERSTRASS'schen 
Approximationssatzes [Naa1961] durch endliche Polynomreihen beliebig genau approximiert 
werden. Voraussetzung ist nur, dass die Zustandsgrößen im gesamten Konzentrationsbereich 
stetig sind. Solange es nicht den geringsten Hinweis auf mögliches unstetiges Mischungs-
verhalten gibt, kann diese Bedingung als erfüllt betrachtet werden. 
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1.2 Zielstellung der Arbeit 
 
 Zielstellung dieser Arbeit ist die experimentelle Aufklärung und computergestützte 
Simulation von Phasengleichgewichten im binären System Kupfer-Sauerstoff und im qua-
ternären System Eisen-Samarium-Zirkonium-Molybdän. Damit wird ein Beitrag zu Phasen-
diagrammen in den Stoffgruppen der keramischen Materialien und der Seltenerd-basierenden 
magnetischen Materialien geleistet. 
Die dazu notwendigen Informationen stammen entweder aus der Fachliteratur (unter anderem 
auch aus semiempirischen Berechnungsverfahren, für deren Parameter Literaturinformationen 
und geeignete Software vorliegen) oder werden durch eigene Untersuchungen gewonnen, 
wobei neben der rein konstitutionellen Betrachtung der Phasenbildung und Phasenstabilität 
auch genauere Erkenntnisse über die innere Struktur, e wa die Kristallstruktur der festen 
Phasen, und weitere Charakteristika, z. B. ausgewählte magnetische Eigenschaften insbe-
sondere der Seltenerd-basierenden Phasen, interessieren. 
Zur Charakterisierung der einzelnen Systeme und ihrer Subsysteme nach der CALPHAD-
Methode werden die Stöchiometrie der einzelnen Phasen, ihre Phasenanteile in den jeweiligen 
Legierungen sowie ihre druckabhängige und thermische Stabilität unter angenäherten 
Gleichgewichtsbedingungen betrachtet. Zusammen mit den kristallographischen und mag-
netischen Eigenschaften der Phasen ergeben sich daraus thermodynamische Modelle, 
die durch ihre parametrisierte Darstellungsweise eine Optimierung an die jeweiligen 
experimentellen Befunde gestatten. 
Durch Extra- und Interpolation der so gewonnenen Zustandsfunktionen der einzelnen Phasen 
soll sich ein möglichst weitgehendes Bild aller wesentlichen, das stoffliche Gesamtsystem 
charakterisierenden thermodynamischen Zustände ergeb n, welches auch über die experimen-
tellen Einschränkungen hinaus noch Aussagen über die Phasenkonstitution, etwa die Primär-
kristallisation von Phasen bei hohen Drücken und Temperaturen sowie die Phasenstabilität in 
höherkomponentigen Systemen, ermöglicht. 
Schließlich sollen die thermodynamischen Funktionen in einer Datenbank zusammengefasst 
werden, womit auch die Möglichkeit ihrer Weiterverwndung in anderen Systemen besteht. 
 
Die Arbeit kann in den Bereich der Grundlagenuntersuchungen zu den behandelten Stoff-
systemen mit werkstoffwissenschaftlichem Hintergrund eingeordnet werden. 
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2. Grundlegende Eigenschaften thermodynamischer Systeme 
 
2.1 Einteilung thermodynamischer Systeme und ihrer Zustandsgrößen 
 
Aufgabe der Thermodynamik ist es, geeignete physikali che Größen, die Zustands-
größen, zu definieren, welche die makroskopischen Eigenschaften der Materie, den soge-
nannten Makrozustand, möglichst eindeutig kennzeichn t und allgemeingültige Beziehungen 
(die Hauptsätze und Zustandsgleichungen) zwischen den Variablen aufstellt. Ausgehend von 
der täglichen Erfahrung werden dabei Beziehungen, die offenbar unabhängig von einem 
speziellen physikalischen System immer gelten, axiomatisch in Form der Hauptsätze an den 
Anfang gestellt. Zunächst müssen also eine Reihe von Zuständen definiert werden, um dann 
die Hauptsätze, d. h. Energiesatz und Entropiesatz, formulieren und begründen zu können. 
Dazu kommt aber noch eine Fülle von empirisch gefundenen Beziehungen zwischen den 
Zustandsgrößen, die Zustandsgleichungen, die nur für spezielle physikalische Systeme richtig 
sind. Es genügt dann, einige wenige Zustandsgrößen festzulegen, die man als Zustands-
variablen bezeichnet. Eine beliebige Menge von Materie, deren Eigenschaften durch die An-
gabe bestimmter makroskopischer Variablen eindeutig und vollständig beschrieben werden 
kann, nennt man thermodynamisches System. Diese Matrie ist durch Wände (Behälter) 
gegen die Umgebung  abgegrenzt. Werden spezielle Forderungen an diese Wände gestellt, so 
unterscheidet man: 
 
a) isolierte oder abgeschlossene Systeme 
Diese sind gegen jede Wechselwirkung mit der Umgebung abgeschlossen. Der Behälter muss 
für jede Form der Energie und Materie undurchlässig ein. Insbesondere ist für ein solches 
System die Gesamtenergie (mechanisch, chemisch, elektrisch etc.) eine Erhaltungsgröße und 
kann daher zur Kennzeichnung des Makrozustandes dienen. 
 
b) geschlossene Systeme 
Hier ist nur ein Energieaustausch mit der Umgebung zu elassen, jedoch kein Materieaus-
tausch. Die Energie ist daher keine Erhaltungsgröße mehr. 
 
c) offene Systeme 
Diese Systeme können sowohl Energie als auch Materie mit ihrer Umgebung austauschen. 
Weder Energie noch Stoffmenge sind daher Erhaltungsgrößen. 
 
Es ist klar, dass zumindest das abgeschlossene Systm eine Idealisierung darstellt, denn in der 
Realität ist ein Energieaustausch mit der Umgebung streng nicht zu verhindern. Sind die 
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Eigenschaften eines Systems in allen Teilen gleich, so nennt man es homogen. Ändern sich 
die Eigenschaften an bestimmten Grenzflächen sprunghaft, so ist das System heterogen. Man 
bezeichnet die homogenen Teile eines heterogenen Systems als Phasen und die trennenden 
Grenzflächen als Phasengrenzen. Die makroskopischen Größen (Zustandsgrößen), mit der ein 
System beschrieben werden kann, umfassen neben der Energie E, Volumen V, Teilchenzahl 
(Stoffmenge) N, Entropie S, Temperatur T, Druck P und chemisches Potential µ auch die 
elektrische Ladung, Dipolmoment, Brechungsindex, Viskosität, Größe der Phasengrenz-
flächen, chemische Zusammensetzung etc.. Die Zustandsgleichungen eines Systems müssen 
in der Thermodynamik empirisch bestimmt werden. Oftmals verwendet man dazu Polynome 
der Zustandsvariablen, deren Koeffizienten aus experimentellen Daten ableitbar sind. Es ist 
wichtig, sich bewusst zu machen, dass solche empirisch bestimmten Zustandsgleichungen 
meist nur in einem sehr eingeschränkten Wertebereich der Zustandsvariablen vernünftige 
Übereinstimmungen mit den experimentellen Befunden ergeben. Insbesondere sei in diesem 
Zusammenhang auf das oft benutzte Modellbeispiel des i alen Gases verwiesen, das für 
reale Gase nur bei sehr niedrigen Dichten verlässliche Aussagen machen kann. Grundlegend 
unterscheidet man zwei Kategorien von Zustandsgrößen: 
 
a) extensive Zustandsgrößen 
Sie sind proportional zur Stoffmenge in einem System. Ein charakteristisches Beispiel ist das 
Volumen oder die Masse. Insbesondere setzen sich die extensiven Zustandsgrößen eines 
heterogenen Systems additiv aus den entsprechenden ext siven Zustandsgrößen seiner 
Phasen zusammen. Die für die Thermodynamik charakteristischste extensive Zustandsgröße 
ist die Entropie, welche eng mit der Wahrscheinlichkeit eines thermodynamischen Zustandes 
verknüpft ist. 
 
b) intensive Zustandsgrößen 
Diese sind unabhängig von der Stoffmenge und nicht additiv für das Gesamtsystem. Sie 
können in den einzelnen Phasen unterschiedliche Werte annehmen, müssen es aber nicht. Es 
ist kennzeichnend für intensive Zustandsgrößen, dass sie lokal definiert werden, d. h. sich 
auch räumlich ändern können.  
 
Beziehen sich die extensiven Zustandsgrößen auf 1 mol Stoffmenge oder 1 kg Masse, werden 
für ihr Formelzeichen in dieser Arbeit Großbuchstaben verwendet. Liegt der Zustandsgröße  
eine beliebige Stoffmenge zugrunde, so sind es Kleinbuchstaben (Bsp.: die freie Enthalpie g 
und die molare, freie Enthalpie G). 
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2.2 Die atomistische Deutung ausgewählter Zustandsgrößen 
 
2.2.1 Die statistische Deutung der Mischungsentropie 
 
Die phänomenologische Thermodynamik, welche die messbaren Zustandsänderungen 
auf empirische Weise zu Zustandsgleichungen verknüpft, liefert keine Aussage und somit 
auch keine Modellvorstellung über die Ursachen dieser Änderungen, also z. B. zu erklären, 
warum bei der Bildung einer Mischphase aus den chemischen Elementen die Entropie kleiner 
oder größer wird oder warum ein Wärmeeffekt auftritt. Speziell die Entropie eines Systems ist 
auf das innigste mit dessen Ordnungs- bzw. Unordnungszustand verknüpft, der seinerseits 
wiederum abhängig von den zwischen den Teilchen auftretenden Wechselwirkungskräften ist. 
Die Beschreibung des Ordnungszustandes fällt in das Gebiet der Statistik, wobei die 
statistische Behandlung des kristallinen Zustandes besonders einfach und anschaulich ist, 
sofern man sich auf die Verteilung der Teilchen im Raum beschränkt. Diese Beschränkung 
soll im Weiteren zugrunde gelegt werden. 
Zwei Elemente oder Größen a und b können auf zweifache Weise zusammengestellt werden, 
oder anders ausgedrückt, sie bilden zwei Permutationen oder Komplexionen a b und b a. 
Dieser Sachverhalt kann auch durch die Feststellung gekennzeichnet werden, dass die Anzahl 
der Vertauschungsmöglichkeiten Z des aus zwei Elementen bestehenden Systems Z = 2! = 2 
beträgt. Besteht das System aus drei Elementen, etwa a, a* und b, so sind folgende Komplex-
ionen (Permutationen) möglich: a a* b, a* a b, a b a*, a* b a, b a a* und b a* a. Die Anzahl 
der Vertauschungsmöglichkeiten beträgt Z = 3! = 6. Sind von den drei gegebenen Elementen 
zwei identisch, z. B. a = a*, so stellen die unterstrichenen Permutationen der drei Elemente 
Wiederholungen von bereits vorhandener Komplexionen dar. Die Anzahl der Vertauschungs-
möglichkeiten erniedrigt sich dabei auf Z = 3!/2! = 3. Sind vier individuelle Elemente 
vorhanden, z. B. a, a*, b und b* , und sind je zwei nicht unterscheidbar ( = a*, b = b*), so 
gilt für die Anzahl der Vertauschungsmöglichkeiten Z = 4!/(2!×2!) = 12. Sind daher allge-
mein N Elemente gegeben, von denen N1 der Sorte 1 und N2 der Sorte 2 nichtunterscheidbar 
sind, so gilt für die Anzahl der möglichen Permutationen, d. h. Vertauschungsmöglichkeiten 






Z = .         (1) 
Es wird nun angenommen, dass es sich bei den unterscheidbaren Elementen um stoffliche 
Teilchen handelt. Treten zwischen zwei von ihnen, z. B. zwischen a und b, zur Paarbildung 
führende Wechselwirkungskräfte auf, so sind alle dijenigen Komplexionen nicht möglich, 
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bei denen a und b nicht nebeneinander stehen, wobei die Anordnungen a b und b a gleich-
wertig sind. Es folgt die generelle Feststellung: Treten in einem stofflichen Mischsystem zur 
Paarbildung führende Wechselwirkungen auf, so ernied igt sich die Anzahl von Vertau-
schungsmöglichkeiten der einzelnen Elemente. Dabei bezeichnet man die Vertauschungs-
möglichkeiten auch als Mikrozustände des makroskopischen Systems. Sie sind mit der Wahr-
scheinlichkeit dafür verknüpft, dass sich das System zu einem bestimmten Zeitpunkt in einen 
möglichen, räumlichen Ordnungszustand befindet. Beispi lsweise unterliegen die aufbau-
enden Teilchen eines kristallinen Körpers aufgrund der Wärmebewegung einem dauernden 
Platzwechsel. Es stellt sich daher in zeitlicher Reihenfolge für kurze Zeit immer wieder ein 
anderer der Mikrozustände ein. Die Wahrscheinlichkeit dafür, dass in diesem System 
Z Vertauschungen möglich sind und in einem gegebenen Zeitpunkt eine dieser möglichen 
Konfigurationen auftritt, ist Z-mal größer, als dass nur eine der Anordnung ständig vorhanden 
ist. (Die Einzelwahrscheinlichkeiten des Z-elementigen Ensembles addieren sich.) Nach M. 
PLANCK [Gre1887] bezeichnet man die durch Gleichung (1) gegebenen Vetauschungsmöglich-
keiten Z auch als thermodynamische Wahrscheinlichkeit. Zwischen der Entropie s eines 
Systems und der thermodynamischen Wahrscheinlichkeit eines Ordnungszustandes besteht 
nach L. BOLTZMANN [Gre1887] die Beziehung: 
 )ln(Zks = ,          (2) 
wobei k die Bolzmann-Konstante ist. Gleichung (2) geht auf die Forderung zurück, dass alle 
Prozesse einem Maximum der Entropie zustreben, wobei der wahrscheinlichste, makros-
kopische Zustand der Gleichgewichtszustand ist, und mit der größten Anzahl an möglichen 
Mikrozuständen verträglich ist, d. h. s →  sMAX  für Z →  ZMAX. 
In einem makroskopischen System sind die Atomzahlen N, N1 und N2 stets sehr große Zahlen. 
Ihre Fakultätswerte können daher mit Hilfe der STIRLING’schen Näherung [Bro1991] berechnet 
werden: 
 NNNN −= )ln()!ln( .        (3) 
Mit Hilfe von Gleichung (3) vereinfacht sich Gleichung (2) unter Verwendung von Gleichung 
(1) für die thermodynamische Wahrscheinlichkeit (Vertauschungsmöglichkeiten Z) zu: 
 [ ])ln()ln()ln( 2211 NNNNNNks −+⋅−= .      (4) 
Wird 1 mol der Mischphase betrachtet (N = 1 mol), so geht die extensive Größe s in die 
intensive, molare Größe S über. Weiterhin gilt:  
 NxN 11 =           (5) 
und NxN 22 = ,          (6) 
wobei die xi die Molenbrüche der jeweiligen Komponente i darstellen. Ein Ausdruck für die 
 8 
molare Mischungsentropie MIXS∆  wird nach Gleichung (4) durch Abzug der Entropiewerte 











kNNNxNxNxNxkSMIX −−−+⋅−=∆  
  [ ])ln()ln( 2211 xxxxR +⋅−= .      (7) 
In Gleichung (7) wurde das Produkt kN mit (N = 1 mol) durch die universelle Gaskonstante 
R ersetzt. 
 
2.2.2 Die freie Mischungsenthalpie und die Überschussentropie 
 
Die freie Enthalpie von Mischphasen wird häufig unter der Annahme beschrieben, 
dass die totale, freie Enthalpie eines stofflichen Systems als die Summe von Energiebeträgen 
binärer Bindungen greal (Realanteil der freien Mischungsenthalpie) zwischen den Atomen 
sowie dem idealen Beitrag der freien Atome gideal = -Ts dargestellt werden kann. Trägt jede 
Bindung der Atome i und j die freie Enthalpie gij bei und sind nij Bindungen diesen Typs im 






.       (8) 
In Gleichung (8) durchlaufen die Indexe i und j alle binären Kombinationsmöglichkeiten  
zwischen den Atomen des Systems, wobei die gij von der Art der wechselwirkenden Atome 
und von deren Position zueinander abhängen. Aufgrund der großen Anzahl von möglichen 
Bindungen, welche sich etwa für 1 mol Stoffmenge ergeben würden, ist Gleichung (8) für 
praktische Anwendungen allerdings kaum adäquat. Für Näherungsrechnungen ist es daher 
sinnvoll, sich lediglich auf die stärksten Wechselwirkungen der direkt benachbarten Atome zu 
beschränken, wobei zusätzlich angenommen werden kan, dass die nachbarschaftlichen 
Atome Struktureinheiten bilden, die sich periodisch, z. B in Kristallen, oder nur statistisch 
verteilt, wie in Flüssigkeiten und Gasen, fortwährend wiederholen. Die Wahrscheinlichkeit p, 
bestimmte und nachbarschaftliche Bindungen unter einer Gesamtzahl von möglichen Bin-
dungen im System zu finden, kann in erster Näherung durch das Produkt der Molenbrüche xi 
der gebundenen Atome i des Systems dargestellt werden: 
 ∏=
i
ixp .          (9) 
In einem binären System mit den Komponenten A und B treten statistisch gesehen vier Arten  
von direkten und nachbarschaftlichen Bindungen auf: 
 AA, AB, BA, BB. 
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.   (10) 
In Gleichung (10) bedeuten die ersten beiden Summanden rechts des Gleichheitszeichens den 
Energiebeitrag der reinen Komponenten A und B, wobei der dritte Summand die Wechsel-
wirkung zwischen den beiden Komponenten angibt. Die Bindungen AB bzw. BA können als 
identisch angesehen werden, sodass ihr Beitrag zur molaren, freien Enthalpie ausschließlich 
durch ABG  dargestellt werden kann. Die Gesamtwahrscheinlichkeit, eine beliebige der oben 
gegebenen binäre Atomkonfiguration aufzufinden, beträgt: 
 1)(2 222 =+=++= BABABA xxxxxxp .      (11) 
Schließlich erhält man aus Gleichung (10) die auf 1 mol Substanzmenge bezogene freie 
Mischungsenthalpie MIXG∆  durch Abzug der molaren, freien Enthalpiebeiträge der reinen 
Komponenten zu: 
MIXABBAMIX STGxxG ∆−=∆ 2 .       (12) 
Es ist allerdings völlig klar, dass nicht jede der gleichnamigen und nachbarschaftlichen 
Bindungen eines Systems, z. B die Bindungen AB, in jedem Falle den gleichen Beitrag zur 
freien Enthalpie liefern müssen. Vielmehr können, etwa aufgrund einer speziellen Kristall-
struktur, die Bindungen zwischen den Atomen A und B jeweils in bestimmten Abschnitten der 
Struktur als AB’ bzw. AB’’  aufgefasst werden, so dass zumindest für kristalliierte Systeme 
eine stärkere Differenzierung der Bindungen innerhalb der periodischen Struktureinheiten 
resultiert. Dazu sollen in Anlehnung an die Definition der in der Kristallographie verwendeten 
Elementarzelle unter der begrifflichen Bedeutung des „Untergitters“ die speziellen Positionen 
der nach E. WYCKOFF [Wil1999] gegebenen asymmetrischen Einheit verstanden werden. Die 
asymmetrische Einheit ist so definiert, dass sich bei Einwirkung aller Symmetrieoperationen 
der entsprechenden Raumgruppe die Elementarzelle als Ganzes ergibt, mit der Eigenschaft, 
dass keine zwei Atome der asymmetrischen Einheit glichwertig sind, d. h. durch eine 
Symmetrieoperation aufeinander abgebildet werden könen. Als gleichwertige Bindungen  
sollen nur noch diejenigen angesehen werden, welche zwischen den Atomen eines Unter-
gitters bestehen, wobei jedes weitere Untergitter in definierter Weise mit Atomen jeweils nur 
eines Typs besetzt ist. Es sei daher folgende Schreibkonvention eingeführt: Für die Bindungen 
AB bzw. BA auf dem Untergitter 1, einer aus drei Untergittern bestehenden Struktur, wobei 
die restlichen beiden Untergitter entweder mit C- bzw. D-Atomen besetzt sind, wird A,B : C : 
D geschrieben. Die Nummer des Untergitters wird durch Abzählen von links nach rechts 
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festgestellt. Dass es sich um AB- bzw. BA-Bindungen handelt, ist innerhalb des Untergitters 
durch Trennung der Komponentensymbole mit einem Komma angezeigt. 
Die Fraktion einer Komponente im Untergitter wird mit y bezeichnet. Sie ergibt sich aus der 
Anzahl von Atomen eines Typs bezogen auf die Anzahl möglicher bzw. zur Verfügung 
stehender Untergitterplätze, welche durch die asymmetrische Einheit in der Elementarzelle 
zahlenmäßig festgelegt wird. Beispielsweise besitzt eine 4f-Position in der Raumgruppe 
P63/mmc (Raumgruppennummer 194) genau 4 Untergitterplätze. Befinden sich auf diesen 
vier Untergitterplätzen zwei Atome der Sorte A, so ist  yA = 
1/2. Für jedes beliebige Untergitter 
des Systems gilt: 
 1=∑
i
iy .          (13) 
Es sei an dieser Stelle erwähnt, dass Leerstellen, d. h. unbesetzte Gitterplätze, als zusätzliche 
Systemkomponente betrachtet werden können. Sie sind in der Literatur häufig mit dem 
Kurzzeichen „Va“ für den engl. Ausdruck vacancy bezeichnet [Hil1985, Hil1998]. Im 
Weiteren soll das thermodynamische System nur eine i zelne Phase mit vorgegebener und 
sich nicht ändernder Struktur umfassen, welche aus mehreren Komponenten zusammen-
gesetzt ist. Die Struktur besitze drei Untergitter von denen Untergitter 1 mit A-, B- und C-
Atomen, Untergitter 2 mit nur A-Atomen und Untergitter 3 mit B- und C-Atomen besetzt ist. 
Diejenigen Atome, welche auf einem gemeinsamen Untergitt r sitzen können, sollen unter-
einander als regellos mischbar angenommen werden. In Kurzschreibweise ist diese Phase 
also folgendermaßen aufgebaut: ABC : A : BC. Für die Besetzung der Untergitter mit 
jeweils nur einem der drei zur Verfügung stehenden Atomtypen gibt es sechs verschiedene 
Möglichkeiten: 
A : A : B, A : A : C, B : A : B, B : A : C, C : A : B, C : A : C. 
Diese Anordnungen stellen die Grenzen für die chemische Zusammensetzung des Systems 
dar. Sie sollen Grenzverbindungen heißen. Betrachtet man nur binäre Wechselwirkungen 
(Bindungen) zwischen den Atomen innerhalb eines bestimmten Untergitters und verlangt, 
dass alle weiteren Untergitter nur mit jeweils Atomen eines Typs besetzt werden, so lassen 
sich insgesamt 30 Kombinationsmöglichkeiten notieren: 
 A,A : A : B A,A : A : C  B,B : A : B B,B : A : C C, : A : B C,C : A : C 
A : A : B,B B : A : B,B C : A : B,B A : A : C,C B : A : C,C C : A : C,C 
A,B : A : B A,B : A : C A,C : A : B A,C : A : C  B,C : A : B B,C : A : C 
B,A : A : B B,A : A : C C,A : A : B C,A : A : C  C,B : A : B C,B : A : C 
A : A : B,C B : A : B,C C : A : B,C 
A : A : C,B B : A : C,B C : A : C,B. 
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Befinden sich etwa nur A-Atome auf dem Untergitter 2 und nur B-Atome auf dem Unter- 
gitter 3, so kann der Satz von wechselwirkenden Atomen wie folgt angegeben werden: 
A : A : B,  B : A : B,  C : A : B, 
A,A : A : B B,B : A : B C,C : A : B 
A,B : A : B, A,C : A : B, B,C : A : B 
B,A : A : B C,A : A : B C,B : A : B. 




yp         (14) 
realisiert, wobei Xi das jeweilige Atom auf dem entsprechenden Untergit i ist. Für die 
Wechselwirkung der Atome innerhalb eines Untergitters, wie im obigen Beispiel die Atome 
A, B und C im Untergitter 1, lassen sich zusätzlich zu den Grenzverbindungen noch 
Zwischenverbindungen angeben, die einen ganz bestimmten Besetzungszustand des Systems 
darstellen. Wechselwirken also zusätzlich zwei beliebige Atome A und B auf Untergitter 1, so 






yyyp .      (15) 
Die auftretenden freien Enthalpiebeiträge, etwa für A,B : A : B und B,A : A : B, werden zu 
einem Beitrag zusammengefasst und mit LA,B:A:B bezeichnet. Da die freien Enthalpien der 
isoatomaren Wechselwirkungen, etwa A,A : B : C, identisch mit den freien Enthalpien der 
Grenzverbindungen sind, also in diesem Falle A : B : C, errechnet sich für den vereinfachten 
Fall ABC : A : B die molare, freie Enthalpie aus der Superposition folgender Einzelbeiträge: 
 BACBACBABBABBAABAA GyyyGyyyGyyyG :::::: ++=  
       BACABACABABABABA LyyyyLyyyy ::,::, ++  
       TSLyyyy BABCBABC −+ ::, .       (16) 
Die Grenzverbindungen können, in Analogie zu den Gleichungen (10) bis (12), auch als 
effektiver Referenzzustand der Phase aufgefasst werden, womit die molare, freie Mischungs-
enthalpie MIXG∆  gemäß unseres Beispiels folgende Gestalt annimmt [Hil1998]: 
=∆ MIXG BACABACABABABABA LyyyyLyyyy ::,::, +  
     MIXBABCBABC STLyyyy ∆−+ ::,  
mit [ ] [ ] [ ]00)ln()ln()ln( 321 ⋅+⋅+++⋅=∆ RRyyyyyyRS CCBBAAMIX ννν , (17) 
wobei νi die Anzahl an Gitterplätzen des Untergitters i bezogen auf die Gesamtzahl an Gitter-
plätzen der jeweiligen Struktur angibt. 
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Aufgrund der einfachen Modellannahmen hinsichtlich der chemischen Beschaffenheit und 
Struktur (Struktureinheiten) der betrachteten Phasen sowie im besonderen unter der Annahme 
von konstanten, d. h. nicht von Temperatur und Druck sowie sonstigen Einflüssen ab-
hängigen, Bindungskräften zwischen den Atomen, besteht die praktische Notwendigkeit 
noch zusätzliche, empirische Energiebeiträge zu formulieren. Zu diesem Zweck werden die 
Wechselwirkungsparameter L nach Ausdrücken der Konzentration, der Temperatur und des 





























ji .  (19) 
In Anlehnung an das obige Beispiel sind in Gleichung (18) nur binäre Beiträge der wechsel-
wirkenden Atome in den Untergittern berücksichtigt. Beiträge höherer Ordnung können in 
Gleichung (17) durch: 






*:1,...,1,11 ......     (20) 
eingefügt werden. Gleichung (19) stellt die allgemeinste, empirische Temperatur- und Druck-
abhängigkeit von Zustandsgrößen eines beliebigen thrmodynamischen Systems dar. Die 
Parameter a bis g sind Konstanten, welche i. d. R. durch Anpassen der Funktionswerte an 
experimentell ermittelte Zustandsgrößen berechnet werden. 
Die durch Gleichung (19) hinzugekommene Temperaturabhängigkeit der )( *:,
k
jiL , d. h. die 
Änderung des Bindungszustandes der Atome mit Änderung der Temperatur, bewirkt einen 
zusätzlichen Entropieanteil, der als Überschussentropie ÜBSS∆  bezeichnet wird. Diese Größe 





∆+∆∂=∆− )( .       (21) 
Die Überschussentropie ist nach dem dargestellten, mathematischen Formalismus für die freie 
Mischungsenthalpie von der inneren Struktur der betrach eten Phase abhängig.  
 
2.2.3 Beitrag magnetischer Effekte zur freien Enthalpie  
         im Modell lokaler magnetischer Momente 
 
In magnetischen Materialien resultiert ein zusätzlicher Beitrag zur freien Enthalpie aus 
der Energie der polarisierten, magnetischen Momente (atomare Spins). Prinzipiell ist diese 
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Art der Wechselwirkung äußerst komplex, so dass der magnetische Beitrag für die Berech-
nung von Phasendiagrammen nach der CALPHAD-Methode nur in einem vereinfachten und 
verallgemeinerten Modell berücksichtigt werden kann. Ein entsprechendes empirisches 
Modell wurde von M. HILLERT und M. JARL [Hill1978] entwickelt und hat für Berechnungen 
dieser Art weite Verbreitung gefunden. Es wird dabei angenommen, dass sich der mag-
netische Beitrag zur molaren Wärmekapazität eines ferromagnetischen Materials zum einen 
aus dem Anteil der im Kristall weitreichenden, ferromagnetischen Ordnung lroM C  (lro: 
Abkürzung für den engl. Ausdruck long range order) und zum anderen aus dem Anteil der 
paramagnetischen Nahordnung sroM C (sro: Abkürzung für den engl. Ausdruck short range 


















































RKRKC srosrosroM    1>τ .  (23) 
Die Größe τ  = T/TC  ist in den Gleichungen (22) und (23) eine reduzierte Temperatur, wobei 
CT  die Curie-Temperatur des Materials angibt. R ist die universelle Gaskonstante und K
lro 
bzw. Ksro sind Konstanten, die den ferromagnetischen, ferngeordneten Zustand bzw. den 
paramagnetischen, nahgeordneten Zustand des Systems beschreiben. 
Abgeleitet von den verschiedenen magnetischen Zuständen, in denen sich die Atome befinden 
können (Einstellmöglichkeiten des atomaren Gesamtspins der einzelnen Atome), ergibt sich 
die magnetische, molare Entropie SM  zu: 
 )1ln( += βRSM .         (24) 
In Gleichung (24) ist β die mittlere Anzahl an ungepaarten Elektronspins pro Atom und kann 
experimentell aus dem Quotienten des molaren Sättigungsmoments MS und der Anzahl an 
Bohrschen Magnetonen mB,µ  pro Mol dieser Atome abgeschätzt werden. Der Ausdruck 
β + 1 gibt die maximale Anzahl von unterscheidbaren magnetischen Mirozuständen an (Ein-
stellmöglichkeiten der atomaren Spins relativ zu einander). 
Mit Hilfe der Entwicklung der Gleichungen (22) und (23) nach Potenzen von τ und Inte-
gration zwischen 0 K und CT  sowie zwischen CT  und ∞→T  (Der magnetische Beitrag zur 
Wärmekapazität strebt für die beidseitige Annäherung von CTT →  für CTT <  und CTT >  
gegen unendlich große Werte.) ergibt sich für die freie Enthalpie des molaren, ferromag-
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τττβ .       (26) 
In den Gleichungen (25) und (26) bedeutet p eine Konstante, welche den normierten Anteil 
der freien Enthalpie ausschließlich für die magnetische Nahordnung (paramagnetischer 
Zustand) im System angibt. Der Wert für p wurde für CTT >  zu ca. 0.40 für reines Eisen, 
Kobalt und Nickel in kubischraumzentrierter Kristallstruktur sowie zu 0.28 für kubisch-
flächenzentrierte und hexagonale Kristallstruktur bestimmt [Jam1977]. 
In Abhängigkeit von der Zusammensetzung der Phase werden die experimentellen Parameter 
TC und MS analog zu den Gleichungen (16) und (18), Punkt 2.2.2, als Einzelbeiträge der 
Grenzverbindungen sowie als Wechselwirkungsparameter dargestellt und in den Gleichungen 





β =           (27) 
 CTT /=τ           (28) 
substituiert. Für die Berechnung von Phasendiagrammen nach der CALPHAD-Methode ist 
das oben beschriebene Modell im Software-Packet ThermoCalc [Jan1884] implementiert. 
 
2.3 Thermodynamischer Referenzzustand 
 
Die freie Bildungsenthalpie sowie auch die freie Mischungsenthalpie Φ∆g einer Phase 
Φ  ist durch die Bildung dieser Phase aus den reinen El menten Xi (den chemischen Elemen-
ten) mit der Reaktionsgleichung: 
 Φ→∑
i
ii Xν           (29) 
nach folgender Vorschrift definiert: 
 αν i
i
iGgg ∑−=∆ ΦΦ .        (30) 
Dabei ist iν  eine beliebige Stoffmenge des Elementes Xi in seiner stabilen Modifikation α, 
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wobei das System insgesamt: 
 ∑=
i
iN ν mol          (31) 
Atome der chemischen Elemente enthält. In Gleichung (30) ist αiG die molare, freie Enthalpie 
des chemischen Elementes i und Φg die freie Enthalpie der Phase bei beliebigen Werten für 
Temperatur und Druck. Letztere kann unter Verwendung der EULER- (Gleichung (32)) bzw. 
der GIBBS-HELMHOTZ-Gleichung (Gleichung (33)) [Gre1887]: 
Tshg −=            (32) 
und sThg ∆−∆=∆          (33) 
aus Gleichung (30) folgendermaßen durch Umstellen der Terme geschrieben werden: 
 ( )ααν ii
i
i TSHsThg −⋅+∆−∆= ∑ΦΦΦ .      (34) 
Die Glieder rechts des Gleichheitszeichens in Gleichung (34) bedeuten der Reihe nach:  
Φ∆h : Bildungsenthalpie bzw. Mischungsenthalpie der Phase, 
Φ∆s : Bildungsentropie bzw. Mischungsentropie der Phase, 
α
iH : molare Enthalpie des Elementes i in seiner stabilen Modifikation α , 
α
iS : molare Entropie des Elementes i in seiner stabilen Modifikation α . 
Bei Standardbedingungen (T = 298.15 K, P = 1 bar) nehmen die Glieder in Gleichung (34) 




ααν ,, −⋅+∆−∆= ∑
ΦΦΦ .     (35) 
Für die praktische Anwendung von Gleichung (35) besteht jedoch die Schwierigkeit, dass 
dem Ausdruck für die StandardenthalpiesisH
α
,  des reinen Elementes i in seiner Standard-
modifiktion αs kein Wert zugeordnet werden kann, was auf die Unken tnis der absoluten, 
inneren Energie eines beliebigen thermodynamischen Systems zurückgeht. Somit kann die 
Angabe der freien Standardenthalpie einer Phase nur bezogen auf die Standardenthalpien der 
sie bildenden reinen Elemente erfolgen: 







ΦΦΦ .     (36) 
Für die Definition der freien Enthalpie einer Phase unter Verwendung des Referenzzustandes 
nach Gleichung (36) ergibt sich nach SGTE (Scientific Group Thermodata Europe) [Din1991] 
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bei beliebigen Werten für Temperatur und Druck: 





ss −−⋅+∆−∆=− ∑∑ ΦΦΦ ,, .   (37) 
Dabei resultieren die einzelnen Energiebeiträge der Bildungs- bzw. Mischungsenthalpie und 
Bildungs- bzw. Mischungsentropie der Phase sowie die molaren Enthalpien und Entropien der 
reinen Elemente eindeutig aus der Wärmekapazität der Phase bzw. der reinen Elemente unter 
Anwendung des Wärmesatzes von G. H. HESS [Gre1887]. Für praktische Anwendungen 
können speziell für die reinen Elemente die benötigten Werte aus Datenbanken, etwa bei 










+αα     (38) 
extrahiert werden. 
 
2.4 Thermodynamisches Gleichgewicht 
 
 Der Gleichgewichtszustand ist definiert als derjenig  makroskopische Zustand eines 
abgeschlossenen Systems, der sich nach hinreichend langer Wartezeit von selbst einstellt und 
in dem sich die makroskopischen Zustandsgrößen zeitlich nicht mehr ändern. Die Anwendung 
des Begriffes des thermodynamischen Gleichgewichts erfordert jedoch einige Vorsicht. 
Häufig vollziehen sich Prozesse, die zur Einstellung des Gleichgewichtes führen sollen, sehr 
langsam und verlangsamen sich noch, je näher sie dem Gleichgewichtszustand kommen. 
Daher ist für viele praktische Anwendungen der Zustand des vollkommenen Gleichgewichts 
kaum zu erreichen und es ist sinnvoll, auch dann vo einem thermodynamischen Gleich-
gewicht zu sprechen, wenn die Zustandsgrößen eigentlich noch sehr langsam veränderlich 
sind. Für die Einstellung von Mischphasengleichgewichten sei in diesem Zusammenhang 
besonders der Einfluss der Festkörperdiffusion erwähnt, für welchen bei unzureichender 
thermischer Aktivierung jegliches zeitliche Maß für die Einstellung des Gleichgewichts-
zustandes übersteigen wird. 
Im Gleichgewicht kann die extensive, innere Energie U ines beliebigen thermodynamischen 
Systems aus der Summe von konjugierten intensiven und extensiven Zustandsgrößen gebildet 
werden. Dabei geht man von einem abgeschlossenen System aus, welches k verschiedene 
Komponenten (chemische Komponenten) und n verschiedene Phasen enthält. Jede Phase rΦ  
mit nr ∈  kann als Teilsystem des Gesamtsystems betrachtet werden, für die der erste
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ΦΦΦΦΦΦΦ ∑+−= µ .     (39) 
In Gleichung (39) sind nur Energiebeiträge der Wärmeenergie TdS, mechanischen Energie 
PdV−  und chemischen Energie dNµ  berücksichtigt. Weitere Beiträge durch elektrische und 
magnetische Effekte etc. sollen diesbezüglich keine Rolle spielen. In dieser Formulierung des 
ersten Hauptsatzes ist die innere Energie rU Φ der jeweils betrachteten Phase eine Funktion 
der extensiven Variablen rSΦ , rV Φ , rNΦ1 , ..., 
r
kN
Φ , also insgesamt 2+k  extensiven 
Zustandsgrößen. Das Gesamtsystem mit allen n Phasen besitzt daher insgesamt )2( +⋅ kn  
extensive Zustandsgrößen (Variable). Soll sich das Sy tem im thermodynamischen Gleich-
gewicht befinden, müssen folgende Bedingungen erfüllt sein: 
 nTTT === ...21  thermisches Gleichgewicht     (40) 
 nPPP === ...21  mechanisches Gleichgewicht     (41) 
 niii µµµ === ...
21 ,   i = 1, 2, ..., k     chemisches Gleichgewicht.  (42) 
Jede dieser 2+k  Bedingungen enthält 1−n  Gleichungen, so dass (40), (41) und (42) ein 
Gleichungssystem mit )2()1( +⋅− kn  Gleichungen darstellt. Da rT Φ , rPΦ , ri
Φµ  Funktionen 
von rSΦ , rV Φ , riN
Φ  sind (Zustandsgleichungen), kann mit jeder der Gleichungen eine 
Variable dieses Gleichungssystems eliminiert werden, so dass 
 2)2()1()2( +=+⋅−−+⋅ kknkn  
Variablen den Zustand des Gesamtsystems festlegen. Will man zusätzlich die Menge jeder 
einzelnen Phase als bekannt voraussetzen, also z. B. durch Kenntnis von allen rV Φ mit 
nr ,...,1= ,  so reduziert sich deren Anzahl auf 
 02 =+− nk ,          (43) 
da mit rV Φ auch alle riN
Φ und somit alle extensiven Größen festgelegt sind. Darüber hinaus 
ergibt sich aus Gleichung (43) durch Umstellen nach n, dass im thermodynamischen 
Gleichgewicht nur 2+k  stabile Phasen existieren können. Allgemein kann Gleichung (43) 
auch für nicht im Gleichgewicht befindliche Systeme durch 
 2+−= nkF           (44) 
dargestellt werden, wobei F die zur Erlangung des Gleichgewichts einzuschränkenden 
Freiheitsgrade (festzulegende Zustandsgrößen) des Systems angibt. Diese Gleichung heißt 
nach J. W. GIBBS die Gibbs’sche Phasenregel [Gre1887]. Mit Hilfe dieser Regel lässt sich 
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beispielsweise leicht feststellen, ob ein bestimmter Satz von experimentellen Messdaten einen 
thermodynamischen Gleichgewichtszustand wirklich eind utig beschreibt, d. h. ob möglicher-
weise zu wenige oder zu viele Messdaten diesen Zustand charakterisieren sollen. Es macht 
demnach keinen Sinn, den thermodynamischen Gleichgewichtszustand eines Systems durch 
alle Zustandsgrößen festzulegen. Beispielsweise kann die Reaktion: Schmelze → feste Phase1 
+ feste Phase2 (eutektische Reaktion) in einem zweikomponentigen System bei gegebenem 
Druck und gegebener Temperatur nur bei einer bestimmten Gesamtzusammensetzung der 
Schmelze ablaufen, da im eutektischen Punkt die Mengen und die Zusammensetzungen der 
sich bildenden festen Phasen festliegt. Die Forderung, einen vollständig eutektischen 
Reaktionsumsatz bei einer anderen Gesamtzusammensetzu g der Schmelze zu erreichen, 
kann nicht erfüllt werden. Insgesamt stehen im binäre  System zur Einstellung des 
chemischen Gleichgewichts k+2=4 einschränkbare Zustandsvariablen zur Verfügung. Läuft 
die eutektische Reaktion bei bestimmten Werten für T und P ab, liegen im Gleichgewicht 
etwa die Teilchenzahlen Φ1N  der beiden festen Phase fest → F=0. Da sich die Teilchenzahlen 
Φ
2N  jeweils als Differenz zu den Gesamtteilchenzahlen d r beiden Komponenten in der 
Schmelze ergeben müssen, besteht hinsichtlich ihrer G samtzusammensetzung keine 
zusätzliche Variationsmöglichkeit. 
Ein anderer Fall ist die unäre Reaktion: Schmelze → feste Phase eines ebenfalls binären 
Systems. Diese Reaktion kann bei gegebenem Druck für verschiedene Temperaturen und 
verschiedene Gesamtkonzentrationen der Schmelze vollständig ablaufen, wobei sich die 
Zusammensetzung der entstehenden festen Phase als Funktion der Temperatur ändert 
(Bildung eines Zonenmischkristalls). Allgemein gilt hierbei, dass sich von den k+2=4 einzu-
schränkenden Zustandsvariablen zunächst T, P und Φ1N  einstellen können. Die vierte Beding-
ung ergibt sich etwa aus T=T( Φ1N ) oder P=P(
Φ
1N ) sowie T=T(P) oder P=P(T)  → F=0, je 
nach dem, ob der Einstellung des thermodynamischen Gl ichgewichts eine besondere Rand-
bedingung in der Prozessführung zugrunde liegt. 
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3. Die Rietveldmethode 
 
3.1 Methodik der Rietveldverfeinerung 
 
Das als Rietveldmethode bezeichnete Profilanpassungverfahren zur Berechnung 
(Verfeinerung) von Kristallstruktur-Parametern aus Pulverdaten wurde erstmals von H. M. 
RIETVELD (Rie1967, Rie1969) für die Anwendung in der Neutronenbeugung entwickelt. Das 
Prinzip der Methode besteht darin, alle Messpunkte eines Pulverbeugungsdiagramms mit 
analytischen Funktionswerten zu beschreiben. Die Funktionsparameter, die sich aus Struktur-, 
Proben- und Instrumentparametern zusammensetzen, werden im Verfahrensprozess mit Hilfe 
der Methode der kleinsten Quadrate simultan angepasst. Das entscheidende Charakteristikum 
dieser Methode ist die gleichzeitige, verbesserte Anpassung bei fortlaufender Minimierung 
der Fehlerquadratsumme, welche sich aus den quadrierten Differenzwerten zwischen den 
(normierten) Intensitäten des gemessenen Diagramms und der analytischen Funktionswerte 
über alle Werte des Beugungswinkels θ (2θ-Winkelwerte) berechnen lässt. Allerdings ist zur 
Anpassung der Funktionswerte an die Messdaten ein Startmodell hinsichtlich sämtlicher 
Parameter zwingend erforderlich und darf nicht sehr weit von der exakten Lösung entfernt 
sein. Eine Ab-Initio Strukturlösung, wie z. B. bei E nkristallverfahren (Fourier-Analyse, 
Patterson-Synthese oder Direkt Methode), ist mit der Ri tveldmethode nicht möglich. Die 
Aufklärung der Kristallstruktur aus Pulverdaten kann daher nur im Versuchs- und Irrtums-
Verfahren geschehen, wobei ausgehend von einer bekannten Strukturlösung die strukturellen 
Modifikationen, etwa bei der gegenseitigen Substitution von Atomen, zunächst abgeschätzt 
und dann modelliert werden müssen, um später eine möglichst gute Annäherung an die 
experimentellen Daten zu erreichen. Die Güte einer Verfeinerung kann am Ende eines jeden 
Verfeinerungszyklus aus den statistischen R-Werten [You1995], der Differenzkurve aus 
berechneten und experimentellen Intensitäten, einer Plausibilitätskontrolle der verfeinerten 
Parameter sowie deren physikalisch sinnvollen Standardabweichung beurteilt werden. 
Für die Anwendung der Rietveldmethode auf Röntgenbeugungsdiagramme wurde in dieser 
Arbeit die Software X’Pert Plus von der Firma Philips verwendet. Das Programm basiert auf 
dem Quellcode des Programms LHPM1 von R. J. HILL und C. J. HOWARD [Hil1986]. Es bietet 
neben der Rietveldverfeinerung noch einen Algorithmus zur Reflexsuche, Reflexindizierung, 
Transformation von Raumgruppen sowie eine ausführliche Datenbank kristallografischer 
Daten und eine Einzelphasen- bzw. Multiphasenprofilsimulation. Die mathematischen Grund-
lagen der Rietveldmethode sind in der Literatur ausführlich erklärt [You1995] und sollen im 
Weiteren nur für einige, für diese Arbeit relevante Punkte, ausgeführt werden. 
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3.2 Ausgewählte Parameter der Rietveldverfeinerung 
 
Für die Rietveldmethode werden digitalisierte Pulverbeugungsdiagramme verwendet, 
deren Intensitätswerte nur an äquidistanten Stützstellen (Messpunkte an 2θ-Winkelwerten) 
gemessen wurden. Die Intensität I an einem bestimmten Messpunkt, d. h. der Intensitätswert 
für den Datenpunkt mit dem Index i, eines, mit einer bestimmten Schrittweite gemessenen 








2 )22()22()2( θθθθθ  (45) 
Dabei bedeuten die einzelnen Faktoren und Summanden i  Gleichung (45): 
 
SF :  Skalierungsfaktor, 
nM :  Flächenhäufigkeitsfaktor des Reflexes n, 
nP :  Wert der Vorzugsorientierungsfunktion des Reflexes n, 
nA :  Wert der Absorptionskorrektur des Reflexes n, 
nF :  Strukturfaktor des Reflexes n,
)2( θLP : Kombinierte Lorenz- und Polarisationsfunktion an der  
Position des Reflexes n,
)22( nin θθ −Θ : Reflexprofilfunktion des Reflexes n an der Stelle i, 
)22( ninAS θθ − : Asymmetriekorrekturfunktion des Reflexes n an der Stelle i, 
iU :  Wert der Untergrundintensität an der Stelle i, 
n :  Index über alle Reflexe, die zur Intensität an der Stelle i beitragen. 
 
In dieser Arbeit wurden zur optimalen Anpassung der in Gleichung (45) gegebenen Profil-
funktion an das gemessene Beugungsdiagramm gewichtete Differenzen aus den beobachteten 
und den berechneten Intensitätswerten nach der Method  der kleinsten Quadrate minimiert. 
Als Wichtungsfaktor diente dabei die reziproke Varianz der gemessenen Intensitätswerte an 
den Stützstellen i, wobei der statistische Fehler eines Messwertes als Gaußverteilt ange-
nommen wurde. Die Wichtung der Fehlerquadratsumme nach der reziproken Varianz bewirkt 
eine messfehlerabhängige Bewertung von unterschiedlich intensitätsreichen Reflexen. 
Im Weiteren sollen die Untergrundintensität, die Reflexprofilfunktion und der Strukturfaktor 
in den Unterpunkten 3.2.1, 3.2.2 und 3.2.3 näher erläutert werden. Die verbleibenden Fak-
toren in Gleichung (45) sind in Referenz [You1995] beschrieben und bleiben in ihrer Bedeu-




Die Ursache für die auftretende Untergrundintensität einer Beugungsaufnahme ist im 
wesentlichen auf Streuung der Strahlung an Luftmolekühlen durch ungenügende Strahl-
abschirmung, Streu- und Fluoreszenzstrahlung des Probenträgers und der Probe selbst sowie 
thermisch diffuser Streuung zurückzuführen. Vorraussetzung für eine Profilanpassung mit 
analytischen Funktionen ist die eindeutige Trennung zwischen der Intensität des Untergrundes 
und der Intensität der Reflexe. Da in dieser Arbeit ausschließlich kristalline Phasen mittels 
Röntgenbeugung untersucht werden, soll der Untergrund, der keine Information über den 
kristallinen Zustand der Phasen enthält, als unerwünschte Komponente des Beugungs-
diagramms ignoriert und von diesem abgezogen werden. Dabei erfolgt der Untergrundabzug 
so, dass noch eine geringe, über dem 2θ-Winkelbereich möglichst flach verlaufende Unter-
grundintensität für die simultane Anpassung von Reflexfunktion und Untergrundfunktion 
verbleibt. Der Sinn dieses Verfahrens besteht darin, neben einer maximalen Flexibilität der 
Anpassung die Gesamtzahl an Parametern so gering wie möglich zu halten. Die verwendeten 




Die Profilform eines realen Reflexes ist das Ergebnis der Faltung einer Reihe ver-
schiedener, symmetrischer und asymmetrischer, voneina der unabhängiger Effekte seitens 
des Messinstrumentes und der Probe. Trotz vieler Ansätze mit analytischen und tabulierten 
Funktionen gibt es bis heute keine allgemeingültige Reflexprofilfunktion, die in der Lage 
währe, das Profil aller auftretenden Reflexe hinreich nd genau zu beschreiben. 
Der symmetrische Anteil, für die in dieser Arbeit verwendeten Reflexprofilfunktion, gehört zu 
der Funktionenklasse der Voigt-Funktionen, die aus der Faltung einer Gauß- und einer 
Lorenz-Funktion erhalten werden. Diesbezüglich herrscht in der Literatur allgemeine Über-
einstimmung darüber, dass im Bereich der Röntgenbeugung allein die Gauß- bzw. Lorenz-
funktion im Gegensatz zur Voigt-Funktion aufgrund der nicht anpassbaren Profilbasis für die 
Beschreibung von Reflexprofilen ungeeignet ist [You1995]. Aus praktischen Gründen 
(Rechenzeit!) wird aber eine Parametrisierung der Voigt-Funktion verwendet, die als Pseudo-
Voigt-Funktion bekannt ist: 
 )2()1()2()2( θµθµθ nnn GaußLorenz ⋅−+⋅=Θ .     (46) 
In Gleichung (46) bezeichnet man µ als Mischparameter, der sich aus den verfeinerbaren 
Halbwertsbreiten-Parametern (full with at half maximum FWHM) der Gauß- bzw. Lorenz-
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Funktion ergibt. Da sich die Reflexform in Abhängigkeit des Beugungswinkels auch ändern 
kann, d. h. der Gauß- bzw. Lorenzanteil in Gleichung (46) variiert in Abhängigkeit des 
Beugungswinkels, wird µ  als Funktion des Beugungswinkels in ein Polynom dritten Grades 
entwickelt. Die sich daraus ergebenden verfeinerbarn Koeffizienten werden als Reflexform-
Parameter bezeichnet. 
Neben den symmetrischen Anteilen der Reflexintensität (46) treten in realen Reflexprofilen 
stets mehr oder weniger starke beugungswinkelabhängige Asymmetrien auf, womit eine 
Asymmetriekorrektur notwendig wird. Eine solche Korrekturfunktion darf weder die Höhe, 
die Lage, noch die integrale Intensität der Reflexe verändern. Der asymmetrische Anteil der 
verwendeten Reflexanpassungsfunktion wird nach H. M. RIETVELD für einen Reflex n mithilfe 
der semiempirischen Funktion: 
 ( )[ ] ( ) ( )nnnn signAAS θθθθθθ cot22221)2( 2 ⋅−⋅−⋅−=     (47) 
beschrieben, wobei in Gleichung (47) der Parameter A verfeinerbar ist ( 0)( =xsign  für 0=x  
oder 1 für 0>x  oder –1 für 0<x ). Für eine deutlich falsche Bestimmung der Asymmetrie 
tritt ein signifikanter Fehler bei der Bestimmung der integralen Reflexintensität und der 
Reflexpositionen bzw. der Nulllage des Beugungsdiagramms (Winkellage aller Reflexe 
bezogen auf einen internen Standard) auf. Damit ist die Asymmetrieanpassung ein sehr 
kritischer Punkt bei der quantitativen Auswertung von Beugungsdiagrammen hinsichtlich der 
Bestimmung des Volumenanteils der einzelnen Phasen einer Legierung und deren Gitterpara-
meter. Eine ausführliche Beschreibung des Einflusses verschiedener Reflexprofilanpassungs-





Die Information über die Art und Lage der einzelnen Atome in der Elementarzelle ist 
durch die asymmetrische Einheit (Summe aller Wyckoff-P sitionen) und den Symmetrie-
operationen der Raumgruppe gegeben. Dabei kann der Lage eines beliebigen Atoms der 
asymmetrischen Einheit ein Vektor ),,( zyx  zugeordnet werden. Der Vektor bezieht sich auf 
das durch die Elementarzelle selbst definierte Koordinatensystem, für das die Einheits-
vektoren der drei Koordinatenachsen in Richtung der Gitterachsen der Elementarzelle zeigen. 
Die Achsenabschnitte werden in Bruchteilen der Gitterparameter definiert, wobei die vier 
Vektoren (0, 0, 0), (1, 0, 0), (0, 1, 0), (0, 0, 1) und (1, 1, 1) die Eckpunkte der Elementarzelle 
darstellen. Wird Röntgenstrahlung an den Atomen der El mentarzelle gestreut, so kann der in 
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eine bestimmte Raumrichtung ),,( lkh  des reziproken Gitters gestreute, normierte Strahlungs-
anteil durch das Quadrat des Strukturfaktors ),,( lkhF  ausgedrückt werden: 
 














   (48) 
In Gleichung (48) bedeut ),,( zyx den bereits erwähnten Vektor, 
 
),,( lkh : den Vektor der reziproken Elementarzelle des Beugungsreflexes (h,k,l), 
js :  den Besetzungsfaktor der Atome der Positionen j, 
),,(, lkhjf :  den atomaren Streufaktor (Atomformfaktor) des Atoms der Positionen j an der 
Stelle des Beugungsreflexes (h,k,l), 
),,(, lkhjT :  den Temperaturfaktor (mittlere Auslenkung der Atome aus der Ruhelage) der 
Positionen j an der Stelle des Beugungsreflexes (h,k,l). 
 
In Gleichung (48) ist r ein Index über alle symmetrieäquivalenten Atompositi nen der 
Elementarzelle (Multiplizität der Wyckoff-Position j), welche aus der j-ten Position in der 
asymmetrischen Einheit (x,y,z)j durch Anwendung der Symmetrieoperationen der Raum-
gruppe gewonnen werden können. Die weiteren Größen in Gleichung (48) sind ausführlich in 
Referenz [You1995] beschrieben und können in Bezug a f die Rietveldmethode mit der 
verwendeten Software simultan verfeinert werden. (Der atomare Streufaktor kann sich mit 
zunehmendem Ionisationsgrad des Elements (Ions) ändern, sodass auch der Ionisationsgrad 
mithilfe des Atomformfaktors verfeinerbar ist.) 
Mit den verfeinerbaren Größen enthält Gleichung (48) die Information darüber, welche 
Reflexe überhaupt bei gegebener Struktur in einer Beugungsaufnahme zu erwarten bzw. nicht 
zu erwarten sind. Für den letzteren Fall wird gefragt, welche Reflexe werden systematisch 
ausgelöscht. Sind für eine gegebene Reflexposition, n = n0, alle Faktoren innerhalb der 
Summe in Gleichung (45), ausgenommen der Strukturfaktor, ungleich Null, so ergibt sich die 
gestreute Intensität an der Stelle n0 nur noch aus den Anteilen der Reflexe n ≠ n0 und der 
Untergrundintensität. Folglich werden alle Reflexe ausgelöscht, für die der Strukturfaktor eine 
Nullstelle besitzt. Im einfachsten Falle können in Gleichung (48) die Besetzungsfaktoren sj für 
die Atome der Position j verschwinden, was allerdings ausschließlich für die Reflexe der 
gestreuten Strahlung der Atome der Position j gilt. Prinzipiell werden Reflexe ausgelöscht, für 
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die die komplexe Summe: 





,,,,2 ,π         (49) 
aus Gleichung (48) für bestimmte Werte der Vektoren (x,y,z) und (h,k,l) eine Nullstelle 
besitzt, d. h. wenn sich die Beträge der komplexen Zahlen: 
( ) ( )[ ]lkhzyxi rje ,,,,2 , ⋅π          (50) 
einander auslöschen. Für diesen Fall verschwinden all  Reflexe in Richtung ),,( lkh  auch 
dann, wenn die Positionen j mit Atomen besetzt sind. Diese Reflexe werden durch die 
Symmetrie der Raumgruppe ausgelöscht. Sind neben der Raumgruppe die Elementarzelle, 
Atompositionen und Besetzungsfaktoren bekannt, so ergeb n sich alle realisierbaren Reflexe 
aus der Differenz zwischen allen möglichen und denen, die entweder durch die mangelnde 
Besetzung von Atompositionen oder der Symmetrie des Kri talls ausgelöscht werden. Die 
Anzahl der Symmetrieelemente einer Raumgruppe ist dabei beschränkt. 
Die Elementarzelle besteht aus Atomen, die teilweise durch einige Symmetrieelemente auf 
sich selbst abgebildet werden, was hinsichtlich derasymmetrischen Einheit spezielle 
Positionen sind, oder die allgemeine Position, die unter der Wirkung der Symmetrieelemente 
der Raumgruppe ausschließlich nichtidentische Atome der Elementarzelle besitzt. Wie für 
die speziellen Positionen, gelten für die allgemeine Position neben den prinzipiellen 
Auslöschungsbedingungen auch Bedingungen, für die keine Auslöschung auftreten kann: 





π .       (51) 
Allerdings kann deren Anzahl sehr groß und unüberschaubar sein, weswegen man sich in der 
Praxis auf die Angabe von Bedingungen beschränkt, für die einfache Bildungsgesetze hin-
sichtlich der realisierbaren Reflexe in Richtung der V ktoren ),,( lkh  gelten. Beispielsweise 
sollen für eine bestimmte Position alle Reflexe ),0,0( l  für ml 2=  mit =m 1, 2, 3... existieren 
etc.. Je spezieller die Positionen werden, um so weniger Reflexe werden innerhalb der 
symmetrieäquivalenten Atompositionen (x,y,z)j,r ausgelöscht (systematische Abnahme der 
Multiplizität r in den Gleichungen (48) - (51) für immer spezieller w rdende Positionen) und 
es können noch zusätzliche Bildungsgesetze für realisi rbare Reflexe zu denen der allge-
meinen Position hinzu kommen. Für die 230 existierenden Raumgruppen sind diese Gesetze 
und weitere Informationen in den internationalen Tabellen der Kristallographie [Wil1999-1] 
(International Tables of Crystallography) zusammengestellt. 
Kristallarten, die in der gleichen Kristallstruktur kristallisieren, gehören dem selben Struktur-
typ an. Man bezeichnet sie auch als isotyp. Ein Struktu typ, und damit die Isotypie, ist in der 
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Regel durch die gleiche Raumgruppe und eine analoge chemische Zusammensetzung 
charakterisiert. Die Verwandtschaft zwischen isotypen Strukturen wird größer, wenn sich 
unterschiedliche Spezies in diesen isotypen Struktuen gegenseitig ersetzen können (regellose 
Mischbarkeit). Kristalle, in denen eine oder mehrere Positionen von 2 oder mehreren ver-
schiedenen Spezies besetzt werden, nennt man Mischkri talle. Der gegenseitige Austausch 
von Spezies in den Kristallen wird als Diadochie bezeichnet. Ordnen sich zwei oder mehrere 
Spezies einer Position, etwa durch Absenkung der Temperatur oder Erhöhung des äußeren 
Drucks, kann die Symmetrie dieser Position nicht länger aufrecht erhalten werden, da sich die 
ordnenden Spezies durch die Gesamtheit der Symmetrieel mente der Position nicht mehr 
regellos (statistisch verteilt) aufeinander abbilden lassen. Die Lagesymmetrie dieser Atome 
wird dadurch herabgesetzt bzw. spaltet sich in speziell re Positionen auf, die ihrerseits 
entweder von gleichartigen Spezies oder regellos vermischten Spezies besetzt werden 
(Symmetrieelemente werden entfernt). Die Kristallsymmetrie sowie die räumliche Trans-
lationsperiode (Größe der Elementarzelle) können sich dabei ändern und es entstehen Unter- 
bzw. Überstrukturen. Der Unterschied zwischen beiden b steht darin, dass sich bei der 
Herausbildung von Unterstrukturen die Translationsperiode nicht ändert. Aufgrund der herab-
gesetzten Kristallsymmetrie oder Besetzung von speziell ren Positionen innerhalb eines 
Kristalls verringert sich die Anzahl an Auslöschungsbedingungen, womit sich Unter- bzw. 
Überstrukturen in Beugungsaufnahmen durch zusätzliche Reflexe äußern (Unter- und Über-
strukturreflexe). Anhand dieser Reflexe können Ordnungsübergänge, etwa zwischen meta-
stabilen und stabilen Phasen, mithilfe der Röntgenbeugung identifiziert werden. 
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Nach der Entdeckung einer Reihe von Hochtemperatursupraleitern auf Kupfer-Sauer-
stoff-Basis wurde auch die einfache, nicht supraleitende Verbindung CuO, monokline Kris-
tallstruktur der Raumgruppe C2/c, aufgrund ihrer typischen kristallographischen Struktur-
einheiten und der damit verbundenen elektronenkorellations- und spindynamischen Effekte 
verstärkt als Modellsubstanz in den Blickpunkt wissenschaftlicher Untersuchungen gerückt 
[Cav1990, Dag1996]. Aus diesem Grunde sind in den letzten Jahren eine Reihe von Ver-
suchen unternommen worden, die Phasengleichgeweichte des Systems in Abhängigkeit von 
Temperatur und Sauerstoffdruck auf der Grundlage experimenteller Gleichgewichtsdaten 
sowie Erkenntnissen über die innere Struktur der einzelnen Phasen in einem Gleichgewichts-
phasendiagramm richtig darzustellen. Dazu finden sich wesentliche Beiträge bei H. S. 
ROBERTS und F. H. SMYTH [Rob1921], B. HALLSTEDT [Hal1994, Hal2003] sowie A. V. KOSENKO 
und G. A. EMEL’CHENKO [Kos2001]. Die beiden zuletzt genannten Autoren ermittelten 
experimentelle Daten über die Lage der CuO-Liquidusl nie bis zu Sauerstoffdrücken von 
112 ≤OP  MPa. In früheren Phasendiagrammen konnten die Phasengleichgewichte nur im 
Niederdruckbereich bis etwa 1.02 ≤OP  MPa durch die verwendeten thermodynamischen 
Modelle richtig beschrieben werden [Sch1983, Bou1992, Hal1994, Lys1998, Hal2003, 
Cal2004], so dass eine Neuoptimierung der thermodynamischen Beschreibung des Systems 
auf der Grundlage der experimentellen Erkenntnisse von [Rob1921] und [Kos2001] im 
Hochdruckbereich für 1.02 >>OP  MPa notwendig wurde. 
Das Cu-O-System beinhaltet im erstarrten Zustand die zwei stabilen Oxide CuO2 und CuO, 
welche in ihrer Zusammensetzung kaum von ihrer Stöchiometrie abweichen. Die flüssige 
Phase (Schmelze) besitzt eine druckabhängige Löslichkeitsgrenze für molekularen Sauerstoff 
und reicht bei einem Druck von 1.02 =OP  MPa von der reinen Kupferschmelze (elementares 
Cu) bis zu einer Zusammensetzung von etwa 40 At.% O und zeigt oberhalb einer Temperatur 
von 1623 K eine lückenlose Mischbarkeit zwischen dereinen Elementen (Cu, O). Unterhalb 
dieser Temperatur existiert eine Mischungslücke, di den metallischen Charakter der Cu-
reichen Schmelze vom oxidischen (ionischen) Charakte  der O-reichen Schmelze abgrenzt. 
Die Liquiduslinie verläuft für Sauerstoffdrücke von 1.02 ≤OP  MPa ausgehend von 
metallischen Cu durch ein Cu-reiches Eutektikum bei einer Sauerstoffkonzentration von 
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ca. 16 At.% über den kongruent Schmelzpunkt des festen Cu2O und einem O-reichen 
Eutektikum bei ca. 39 At.% O bis in einen Tripelpunkt der Phasen: Gasphase, Flüssigkeit 
und festes CuO. 
Hinsichtlich der Lage der Liquiduslinie im P-T-X-Raum des Systems sowie der Mischungs-
lücke im flüssigen Zustand gibt es eine große Anzahl an experimentellen Daten, welche mit 
den bisherigen Phasendiagrammen gut in Einklang gebracht werden können. Eine ausführ-
liche Auflistung des Datenmaterials findet sich in Referenz [Hal1994]. Allerdings zeigen alle 
bisherigen Diagramme für Sauerstoffdrücke von 111.0 2 ≤≤ OP  MPa untereinander sowie 
auch in Bezug auf die experimentellen Daten der Referenzen [Rob1921] und [Kos2001] große 
Abweichungen in der Sauerstofflöslichkeit der flüssigen Phase, was die Extrapolation auf den 
kongruenten Schmelzpunkt der CuO-Phase nur sehr ungenau gestattet. 
Die wesentliche Neuerung des hier vorgestellten Phasendiagramms besteht in einer Modifi-
zierung des Modells für die ionische, flüssige Phase des Systems, welche neben den kation-
ischen Komponenten Cu+1 und Cu+2 auch die Bildung des dreiwertigen Kupferions Cu+3 
vorsieht. Die Existenz dieses Ions ist allerdings nicht zwangsläufig aus der Zusammen-
setzung der flüssigen Phase ableitbar, da auch für einen Druck von 112 =OP  MPa ihre Sauer-
stoffkonzentration einen Wert entsprechend der Zusammensetzung von CuO nicht überschrei-
tet. Neben den Cu-Valenzzuständen von 1+=υ  und 2+=υ , welche in Cu2O bzw. in CuO 
bekannt sind, und dem metastabilen Mischvalenzzustand in Cu4O3 (Paramelanokit) 
[Kee1978] ist auch der höhervalente Cu-Zustand mit 3+=υ , etwa in Cu3O2, bereits 
nachgewiesen worden [Gme1958]. Eine Übersicht über die Cu+3-Chemie findet sich bei R. 
SCHOLDER und U. VOELSKOW [Sch1951]. Darüber hinaus spielt das dreiwertige Cu-Ion auch für 
komplexere Kupratverbindungen eine wichtige Rolle [Goo1991, Sar1991, Sar1998], wie zum 
Beispiel in den Verbindungen YBa2Cu3O6+δ (mit 5.0>δ ) [Kra1993] und Sr14Cu24O41 
[Amm1998] sowie in den ionischen Schmelzen von Nd1.85Ce0.15CuO4 und Ca8Sr6Cu24O41 
[Beh2005]. 
 
4.2 Modellierung der einzelnen Phasen 
 
4.2.1 Die Gasphase 
 
 Die Gasphase des Cu-O-Systems soll für die Berechnung von Phasengleichgewichten 
unterhalb des Verdampfungspunktes von reinem Kupfer (3200 K) aus gasförmigen O2-Mole-
külen bestehen, deren Druckabhängigkeit der freien Enthalpie auch für Drücke weit oberhalb 
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von 112 =OP  MPa als ideal (entsprechen dem idealen Gas) angenommen werden kann (bis 
etwa 100 MPa). Die VAN DER WAALS’ Konstanten von O2-Gas finden sich in Referenz 
[Lid1994]. Weitere Komponenten, wie atomarer Sauerstoff und gasförmiges CuO sowie auch 
ionisierte Komponenten sind in der Literatur bekannt u d ihre Funktionswerte der freien 
Enthalpie sind tabelliert [Lam1987, Kna1991]. Es zeigt sich allerdings, dass für diese 
Komponenten die freien Bildungsenthalpien im betrachteten Bereich für Temperatur und 
Druck gegenüber O2 sehr hoch liegen, und deswegen ihre Fraktionen an der Gasphase äußerst 
gering sind ( 60.1, −< EX CuOO  für 1600=T  K und 100=P  MPa). Die obige Forderung 
hinsichtlich der Zusammensetzung der Gasphase ist dmnach näherungsweise erfüllt. 
Nach der Definition der freien Enthalpie einer beliebigen Phase, Gleichung (37), Punkt 2.3, 







Gas HGsThHg ααα νν ,, −⋅+∆−∆=− ∑∑    (52) 
geschrieben werden, wobei sich α und sα  für O2 nach SGTE [Din1991] auf 
1/2 mol O2 
beziehen. Mit anderen Worten, der Referenzzustand bzw. der Standardreferenzzustand für 
gasförmiges O2 ist 
1/2 mol gasförmiges O2. Damit ergibt sich für die Gasphase bei beliebiger 
Temperatur und Druck: 
  ( ) )(210/ln2 22/122/15222/1 SERmolOmolOOSERmolOGas HGPaPRTHG −⋅+=− . (53) 
Der Index SER in Gleichung (53) bedeutet Standard-Element-Referenz und kennzeichnet 
nach SGTE [Din1991] die Standardenthalpie der reinen Elemente (in diesem Falle von O2). 
Im weiteren bedeutet der Ausdruck SERmolOmolO HG 22/122/1 −  den auf die Standard-Element-
Referenz bezogenen und nach SGTE angegebenen Wert für die freie Enthalpie von 1/2 mol 
gasförmigen O2 bei beliebiger Temperatur. 
 
4.2.2 Die ionische Flüssigkeit (Metalloxidschmelze) 
 
 Für die ionische Flüssigkeit wurde das Zwei-Untergi ter-Modell für ionische Flüssig-
keiten (two-sublattice model of ionic liquids) [Hil1985, Sun1991, Hil1998] benutzt. Der 
mathematische Formalismus entspricht den in Kapitel 2 abgeleiteten Formalismen, mit dem 
Zusatz, dass die Untergitter, welche prinzipiell nur in kristallisierten Substanzen ihre volle 
Berechtigung finden, durch eine äquivalente Anzahl entgegengesetzt geladener Ionen auf-
gebaut sind. Dabei ist der Raumanteil, den jeweils ine der zwei ionischen Komponenten 
einnimmt, als Basis (im kristallographischen Sinne) eines Zweipunktgitters aufzufassen.
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Beispielsweise sollen die stöchiometrischen Flüssigkeiten in der Zusammensetzung Cu2O und 




-2)2 geschrieben werden, wobei die 
jeweiligen Ionen eines Untergitters in Klammern stehen. Darüber hinaus legt diese Schreib-
weise nahe, dass die Raumanteile der Untergitter nicht ur hinsichtlich der gegensätzlichen 




-2)2 als Moleküle gedacht werden. Prinzipiell lassen 
sich also ionische Flüssigkeiten auf zweierlei Weisen interpretieren, die von Fall zu Fall mehr 
oder weniger den tatsächlichen Zustand des Systems b schreiben. Ein vollständiger (lücken-
loser) Konzentrationsraum ist für beide Betrachtungsweisen durch die Hinzunahme einer 
hypothetischen, negativ geladenen, q-valenten Leerstelle Va-q zu erreichen, welche beispiels-
weise zwischen den Stöchiometrien Cu2O und Cu2O2 die Zusammensetzung der Phase mit der 
Untergitterbesetzung (Cu+1)p(O
-2, Va-q)q realisierbar macht. Die p und q variieren in diesem 
Ausdruck entsprechend der zu erreichenden Phasenzusammensetzung und der Gewährung 
der Elektroneutralität. 
In alternativen Beschreibungen für die flüssige Phase, etwa bei R. SCHMID, A. Boudéne sowie 
A. V. KOSENKO und G. A. EMEL’CHENKO [Sch1983, Bou1992, Kos2001], werden Lösungen von 
metallischem Cu, Cu2O und neutralen Sauerstoff O sowie Lösungen von Cu2O nd CuO 
verwendet, welche jedoch den ionischen Charakter von Metalloxidschmelzen nur bedingt 
wiedergeben. Beispielsweise stellt R. Schmid [Sch1983] Sauerstoffkonzentrationen in der 
schmelzflüssigen Phase im Bereich zwischen Cu2O nd CuO als Lösungen der flüssigen 
Spezies Cu2O und O dar. Im ionischen Modell würde dies jedoch bedeuten, dass mit 
steigendem Sauerstoffgehalt zunächst Cu+1 d rch neutralen Sauerstoff verdrängt wird, bevor 
Cu+2, welches im festen CuO vorliegt, entsteht. 
Das bisher vertrauenswürdigste Modell für die flüssige Phase wurde von B. HALLSTEDT 
entwickelt [Hal2003], welches im Modell für ionische Flüssigkeiten die kationischen Kompo-
nenten Cu+1 und Cu+2 sowie die anionische Komponente O-2 und negativ geladene Leer-
stellen Va-q annimmt. Damit erstreckt sich der Konzentrationsraum der flüssigen Phase von 
flüssigem Cu, definiert durch (Cu+1)1(Va
-1)1 über Cu2O, gegeben durch (Cu
+2)2(O
-2)1, bis hin 
zu CuO, dargestellt durch (Cu+2)2(O
-2)2. Die Existenz von geladenen Leerstellen wurde jedoch 
nicht experimentell nachgewiesen und ist lediglich n physikalisch abstrakter Weise zu 
verstehen, um die Aufteilung der Flüssigkeit in zwei s parate Untergitter (gleich strukturierte 
Unterräume) zu rechtfertigen. Ihre thermodynamischen Eigenschaften können mithilfe von 
speziellen Reaktionsmechanismen erklärt werden, welche die Entstehung und Auflösung der 





-2)1  ↔ 3(Cu+1)1(Va-1)1 + (Cu+2)2(O-2)2  (54) 
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Dabei soll der Energieaufwand für beide Reaktionsrichtungen identisch sein, 0Re ≡∆ aktionG , 
sodass die freie Bildungsenthalpie für (Cu+2)2(Va
-2)2 durch die weniger abstrakten Spezies 
(Cu+1)1(Va




-2)1 ausgedrückt werden kann. Wie 
bereits Eingangs erläutert, führt jedoch das Modell nach B. HALLSTEDT nur für Sauerstoff-
drücke von 1.02 ≤OP  MPa zum Erfolg, was sich für höhere Drücke in der F hlbeurteilung 
der Sauerstofflöslichkeit in der Phase niederschlägt. 
In dem hier verwendeten Modell besteht ein weiterer Fr iheitsgrad der flüssigen Phase in der 
zusätzlichen Bildung von Cu+3 Ionen, die zum einen die Kationen Cu+1 nd Cu+2 auf der O-
reichen Seite des Systems zurückdrängen, aber mehr Sauerstoff pro Ion binden können. 









-2)1 die Spezie (Cu
+3)2(O
-2)3, welche die flüssige Variante von 
Cu2O3 darstellt. Um die Bildung von (Cu
+3)3(Va
-3)3 analog zu (Cu
+2)2(Va
-2)2 im ionischen 
Modell zu deuten, sind insgesamt zwei Reaktionsmechanismen für die Bildung der einzelnen 





-2)1  ↔ 3(Cu+1)1(Va-1)1 + (Cu+2)2(O-2)2  (55a) 







-2)2 ↔ (Cu+2)2(Va-2)2 + (Cu+3)2(O-2)3  (56a) 
mit der Nettoreaktion:             Cu+2  ↔  Cu+3 + Va-1     (56b) 
Die Nettoreaktionsumsätze beider Mechanismen entsprechen dabei der Oxidation von Cu+1 zu 
Cu+2 (Gleichung 55b) sowie von Cu+2 zu Cu+3 (Gleichung 56b). Die flüssige Phase genügt 
dann der Darstellung (Cu+1,Cu+2,Cu+3)p(O
-2,Va-q)q, wobei die Elektroneutralität durch: 
 qVaO qyyp −− += 22          (57) 
und 321 321 +++ ++= CuCuCu yyyq        (58) 
gewährleistet ist. Die iy  in den Gleichungen (57) und (58) sind in Gleichung (13), Punkt 
2.2.2, definiert und geben die Untergitterfraktionen der im Index gegebenen Komponenten an. 
Für die Modellierung der freien Enthalpie der flüssigen Phase ergibt sich zunächst mit der 
Datenbankinformation nach SGTE [Din1991] für die molare, freie Enthalpie des flüssigen Cu 







GG ≡−+ .        (59) 
Im weiteren können unter Verwendung der entsprechenden Reaktionsmechanismen nach den 
Gleichungen (55a) und (56a) und unter der Bedingung ihres jeweils energielosen Überganges 
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Cu gggG −+−+−+ −++= .  (61) 
Aufgrund der Konzentrationsabhängigkeit von p und q, efiniert durch die Gleichungen (57) 
und (58), ändernd sich für die Betrachtung verschieden r Untergitterbesetzungen mit Ionen 
und Leerstellen die jeweilige Gesamtteilchenzahl der einzelnen Spezies in (55a) und (56a). 
Somit sind die freien Enthalpien in den Gleichungen (59) bis (61) zu einem Teil molare und 
zum anderen Teil nicht molare Größen (softwarespezifisch für ThermoCalc). Darüber hinaus 
besteht ihre wesentliche Eigenschaft darin, dass sie im Sinne der thermodynamischen Model-
lierung der flüssigen Phase in zwei Untergitter einen vollständigen Satz von Grenzzusam-
mensetzungen (Grenzverbindungen) gemäß Kapitel 2.2.2 bilden, mit deren Hilfe der gesamte 
Konzentrationsraum der Phase durchschritten werden kan . Die freie Enthalpie der flüssigen 
Phase ist dann bezogen auf qVaqyqp −−+ mol des effektiven Referenzzustandes, der sich aus 
der Superposition der freien Enthalpien aller im flüssigen System auftretenden Grenzver-
bindungen (Spezies) ergibt. Die Referenzzustände für die Ionen selbst sind die neutralen 
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und  ( ) ( ) ( )[ ]332211 lnlnln. ++++++ ++⋅=∆ CuCuCuCuCuCuFlüssigkMIX yyyyyypRs  
            ( ) ( )[ ]qq VaVaOO yyyyqR −−−− +⋅+ lnln 22     (64) 
Der Realanteil der freie Mischungsenthalpie, Gleichung (63), besteht aus Termen gemäß 
Gleichung (18), Punkt 2.2.2, in denen nur bestimmte Wechselwirkungsparameter kFlüssigkl .,*:*  
für die Beschreibung der flüssigen Phase notwendig sind (k steht für die Ordnung der 
Wechselwirkung und * für die wechselwirkenden Komponenten). Ihre Art und Anzahl ergibt 
sich aus den benötigten Freiheitsgraden der Phase, die während der Optimierung des Systems 
an den experimentellen Daten aus der Differenz zwischen berechneten und experimentellen 
Zustandsgrößen abgeschätzt werden. Für die Mischungsentropie, Gleichung (64), betrachtet 
man die Untergitter als separate Teilsysteme der Phase entsprechend ihrer Mole an ionischen 
Komponenten und Leerstellen. Die Mischungsentropie des Gesamtsystems setzt sich also 
additiv aus den Teilbeträgen ihrer Subsysteme zusammen, wobei für jedes Subsystem 
Gleichung (7), Punkt 2.2.1, gilt. Dabei kann die Untergitterfraktion yi der ionischen 
Komponenten und Leerstellen i im Sinne des Molenbruches xi verstanden werden, da alle 
Untergitterplätze entweder mit Ionen oder mit Leerstellen besetzt sein müssen. 
 
4.2.3 Die festen Lösungsphasen 
 
 Die festen Lösungsphasen beziehen sich in ihren thrmodynamischen Eigenschaften 
auf die klassischen, realen Lösungen, in der die Systemkomponenten im festen (kristallinen) 
Zustand in gelöster Weise nebeneinander vorliegen. Sie besitzen im Sinne des Untergitter-
formalismuses nur ein Untergitter, in dem die wechslwirkenden Spezies in jeweils einer Art 
von nachbarschaftlichen Struktureinheiten vorkommen. 
Die im Cu-O-System auftretende feste Lösungsphase ist metallisches Kupfer in kubisch-
flächenzentrierter Struktur (kfz-Phase). Diese Phase lö t in Abhängigkeit von Temperatur und 
Druck nur in sehr geringen Mengen Sauerstoff (ca. 0.02 At.% bei 1340 K), so dass nach 
Referenz [Hal1994] die freie Enthalpie der kfz-Phase mit dieser einfachen Form beschrieben 
werden kann. Ihre Modellierung geschieht mithilfe dr Definition des thermodynamischen 
Referenzzustandes und in Anlehnung an Gleichung (12), Punkt 2.2.2, wobei für den Para-
meter des Realanteils der freien Mischungsenthalpie 0,,
kfz


















m HGxHGxHxHxG −⋅+−⋅=−−  
                [ ])ln()ln(0,, OOCuCukfz OCuOCu XxXxRTLxx +⋅++    (65) 
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In Analogie zu anderen krz-Metallen, die Sauerstoff au  interstitiellen Gitterplätzen lösen, 
kann die kfz-Phase alternativ mit zwei Untergittern dargestellt werden, wobei Cu und O 
unterschiedliche kristallographische Untergitterplätze besetzen [Hal2003]. Allerdings konnte 
dieser Lösungsmechanismus für krz-Kupfer noch nicht experimentell nachgewiesen werden. 
 
4.2.4 Die stöchiometrischen Oxide 
 
 Die zwei festen Oxide, Cu2O und CuO, sind aufgrund ihrer nahezu invarianten 
Zusammensetzung [Xue1990, Xue1992], d. h. sie besitzen keinen Homogenitätsbereich hin-
sichtlich der Elemente Cu und O, als völlig stöchiometrische Phasen zu betrachten. Für 
derartige Phasen ist es sinnvoll, auf die explizite Formulierung des Referenzzustandes zu 
verzichten (Rechenzeit!). Mit 2=n  für Cu2O und 1=n  für CuO können die freien 






OCun    (66) 
gebracht werden. Die Parameter a bis e sind für die jeweilige Phase Konstanten, die sich im 
weiteren aus der Optimierung des Systems nach experimentellen Daten ergeben. 
Der magnetische Phasenübergang der CuO Phase [Kee1962, See1988] zwischen antiferro-
magnetischem und paramagnetischem Zustand liegt mit einer Néel-Temperatur von 230 K 
weit unterhalb des hier interessierenden Temperaturbereiches. Damit hat der magnetische 
Übergang auf die zu betrachtenden Phasengleichgewichte keinen Einfluss und der magne-
tische Beitrag zur freien Enthalpie der CuO Phase bleibt unberücksichtigt. 
 
4.3 Optimierung der Parameter 
 
 Für alle Phasen des Systems, wie sie im Punkt 4.2 definiert wurden, ergeben sich aus 
den für sie entwickelten thermodynamischen Modellen eine Reihe von Parametern, die unter 
Verwendung der experimentellen Daten von H. S. ROBE TS und F. H. SMYTH [Rob1921], A. V. 
KOSENKO und G. A. EMEL’CHENKO [Kos2001] sowie den freien Enthalpien des festen CuO im 
Temperaturbereich zwischen 298 and 1364 K [Glu1981, Stu1985] berechnet bzw. optimiert 
werden müssen. Dabei liegen die experimentellen Daten der CuO-Liquiduslinie entweder als 
Punkte im Konzentrations-Temperatur-Druck-Raum ( PTxO −− ) oder nur im Temperatur-
Druck-Raum ( PT − ) vor, wobei im ersteren Falle jeder Punkt für sich ein Gleichgewicht im 
Sinne der Gibbs’schen Phasenregel darstellt und das System für die Optimierung eindeutig 
festlegt ( 0=F , siehe Punkt 2.4). Die Minimierung der Fehlerquadratsumme, die sich aus den 
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Differenzen zwischen experimentellen und den berechn ten Zustandsgrößen ergibt, geschieht 
unter Verwendung der Software ThermoCalc [Jan1884]). Da für kleinere Drücke (< 0.1 MPa) 
die berechneten Gleichgewichte von B. HALLSTEDT gutmi  dem Datenmaterial überein-
stimmen, beschränkt sich die Optimierung auf die Parameter der Spezies (Cu+3)3(Va
-3)3 und 
(Cu+3)2(O
-2)3 in der flüssigen Phase sowie den Parametern des festen Oxids CuO. Für diese 
Phasen können im abschließenden Optimierungsverfahrn alle Parameter simultan ver- 
feinert werden, was auf die statistisch unabhängige und redundanzfreie Modellierung dieser 
Phasen hindeutet. 
Jede Funktion der freien Enthalpie der einzelnen Phasen in Tabelle 1 bezieht sich auf den 
Standardreferenzzustand nach SGTE [Din1991], für welchen die entsprechenden Standard-
strukturen unter „Allgemeiner Referenzzustand“ aufgelistet ist. Die freien Enthalpien der 
reinen Elemente werden für Standarddruck im angegebenen Temperaturbereich durch die 
Funktionen mit der Bezeichnung GHSER* angegeben. (* steht für das Kurzzeichen des 
jeweiligen Elements.) Die von den reinen Elementen ableitbaren Systemkomponenten sind 
die Ionen Cu+1, Cu+2, Cu+3, O-2 und die molekulare Spezies O2. Sie bilden mit den Leerstellen 
Va-q, welche eine zusätzliche Systemkomponente darstellen, die kleinsten Bausteine für 
dieses thermodynamische System. Sie werden in Tabelle 1 als „Komponenten des Systems“ 
bezeichnet. Jede Funktion für die freie Enthalpie ist nur für den jeweils angegebenen 





Optimierte Parameter des Cu-O Systems  
 





Element: Cu   Struktur: kfz     
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Parameter   Funktion der freien Enthalpie [J]   Tmin ≤ T < Tmax 
  
 

























SER(Cu) 2)  =  GHSERCU         [273.15≤T<3200 K] 
kfz
OG – H









OCug 2 – 2× HSER(Cu) – HSER(1/2molO2) 
2)   =   –193230+360.057×T–66.26×T×ln(T) 
                –0.00796×T^2+374000×T^(–1)   [1353≤T<1501 K] 
CuO 
 
OCug 1 – HSER(Cu) – HSER(1/2molO2)
   =    –178002.39+275.15939×T–44.965711×T×ln(T) 
                      –0.010809208×T^2+1369987.3×T̂(–1)  [273.15≤T<1526 K] 




GHSERCU 3) =   –7770.458+130.485235×T–24.112392×T×LN(T) 
   –0.00265684×T^2+1.29223E–07×T^3+52478×T^(–1)    [273.15≤T<1358 K] 
   –13542.026+183.803828×T–31.38×T×LN(T) 
 3.64167E+29×T^(–9)      [1358≤T<3200 K] 





       
Parameter   Funktion der freien Enthalpie [J]   Tmin ≤ T < Tmax 
  
 
Spezielle Funktionen (Fortsetzung) 
 
GHSEROO 3)  =  –3480.87–25.503038×T–11.1355×T×LN(T) 
   –0.005098875×T^2+6.61845833E–07×T^3–38365×T^(–1)   [273.15≤T<1000 K] 
   –6568.763+12.659879×T–16.8138×T×LN(T) 
–5.957975E–04×T^2+6.781E–09×T^3+262905×T^(–1)    [1000≤T<3300 K] 
   –13986.728+31.259624×T–18.9536×T×LN(T) 
–4.25243E–04×T^2+1.0721E–08×T^3+4383200×T^(–1)    [3300≤T<6000 K] 
 
GCULIQ 3)  =   12964.735–9.511904×T+GHSERCU–5.8489E–21×T^7     [273.15≤T<1358 K]  
            –46.545+173.881484×T–31.38×T×LN(T)      [1358≤T<3200 K] 
 
GCUCUO 1)  =   –114945+307.98×T–67.71×T×ln(T)      [1353≤T<1623 K]    
 
GCUCUOO 1)  =   1.333333×GCUCUO+16236–20×T     [1353≤T<1623 K]    
  
GCUCUOOO   =   1.666667×GCUCUO–33972.668+25.917348×T      [1353≤T<1623 K]    
 
1)  Der Parameter wurde der Referenz [Hall2003] entnommen.  
2)  Der Parameter wurde der Referenz [Hal1994] entnommen. 
3)  Der Parameter wurde der Referenz [Din1991] entnommen. 
 
 
4.4 Das Cu-O-Phasendiagramm 
 
 Die berechneten Cu-O-Phasendiagramme im TxO − -Raum des Systems sind für fünf 
verschiedene Sauerstoffdrücke (0.01, 0.1, 1, 10 und 126.8 MPa) in Abbildung 1 dargestellt. 
Dabei ist die Ineinanderstellung der einzelnen Phasendiagramme so zu verstehen, dass sich in 
Abhängigkeit des Sauerstoffdrucks lediglich der Tripelpunkt zwischen der gasförmigen und 
flüssigen Phase sowie der festen CuO-Phase entlang der Liquiduslinie zu höheren Sauerstoff-
konzentrationen verschiebt. Bei 126.8 MPa ist der Sauerstoffgehalt in der flüssigen Phase 
derart angestiegen, dass bei ca. 1551 K die CuO-Phase kongruent schmilzt. Dieser Punkt ist 
allerdings kein experimentell ermitteltes Gleichgewicht, sondern ergibt sich aus der mathe-
 38 
matischen Beschreibung der einzelnen Phasen durch Extrapolation zu höheren Drücken und 
Temperaturen, für die keine experimentellen Gleichgewichtsdaten vorliegen 
Verwendet man für die Darstellung des Phasendiagramms ausschließlich intensive Zustands-
größen, etwa den TP /1)log( − -Raum des Systems, so zeigen sich für den ausgewerteten 
Temperatur- und Druckbereich (1300-1700 K, 10-4-108 Pa) kontinuierlich verlaufende Linien, 
die sich aus der Projektion der Schnittlinien zwischen den chemischen Potentialen der Gleich-
gewichtsphasen im )log(/1 PT −−µ -Raum auf die )log(/1 PT −  Ebene ergeben (Schnittlinie 
gleicher chemischer Potentiale in Abhängigkeit von Temperatur und Druck), siehe Abbil-
dung 2. Diese besondere Darstellungsweise des Phasendi gramms wird als Potentialdia-
gramm oder P-T-Diagramm bezeichnet. Wie man leicht aus den Gleichgewichtsbedingungen 
(Gibbs’sche Phasenregel) ableiten kann, befinden sich auf einer Linie zwei Phasen und in 
einem Einmündungspunkt drei Phasen im Gleichgewicht, die den Phasen der jeweils angren- 
 
            
Abb. 1 Berechnetes TxO − -Phasendiagramm des Cu-O-Systems für verschiedene Sau r-
stoffdrücke zusammen mit den experimentellen Daten d r Referenzen [Rob1921] 
(Dreiecke) und [Kos2001] (Vierecke). Die Gleichgewichtsphasen sind für die Zwei-
phasenfelder angegeben, wobei L1 und L2 nicht mischbare Modifikationen der 
flüssigen Phase sind (Mischungslücke im flüssigen Zustand). Die gestrichelt gezeich-
neten Linien ergeben sich aus der Extrapolation zu hohen Drücken. 
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Abb. 2 Berechnetes Druck-Temperatur-Potentialdiagramm des Cu-O-Systems für verschie-
dene Sauerstoffdrücke zusammen mit den experimentell  Daten der Referenzen 
[Rob1921] (Dreiecke) und [Kos2001] (Vierecke). L1 und L2 sind nicht mischbare 
Modifikationen der flüssigen Phase (Mischungslücke im flüssigen Zustand). Die 
gestrichelt gezeichnete Linie ergibt sich aus der Ext apolation zu hohen Drücken. 
 
zenden Einphasenbereiche entsprechen. Allerdings kann die Gasphase nicht im Diagramm 
enthalten sein, da für den betrachteten Temperatur- und Druckbereich nicht alle Komponenten 
des Systems in den gasförmigen Zustand gelangen könen. (Für die derzeitige Modellierung 
der Gasphase ist das allerdings auch für andere Bedingungen nicht möglich, da die Gasphase 
definitionsgemäß nur aus O2-Molekülen besteht.) Der Aufbau des Diagramms ist so zu ver-
stehen, dass mit ansteigendem Sauerstoffdruck das chemische Potential der Gasphase immer 
stärker in positiver Richtung zunimmt und sich dadurch das elementare Cu sukzessive mit 
Sauerstoff anreichern kann, was zur Bildung von immer sauerstoffreicheren Cu-O-Pasen 
führt. Die Wahl der Achsen für das Potentialdiagramm trägt daher dem idealen Zusammen-











= ,        (67) 
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welche als einzigste Phase des Systems, gemäß ihrer the modynamischen Modellierung nach 
Punkt 4.2.1, ein in Temperatur und Druck veränderliches chemisches Potential besitzt. 
Der maximale relative Fehler zwischen berechneten und experimentellen Potentialen beträgt 
etwa 2 %, was sich vor allem in einer Abweichung des Niederdruckgleichgewichts L2-Cu2O 
ausdrückt. Dieser Effekt wurde in Referenz [Hal1994] diskutiert und resultiert aus der starken 
Korrosivität der Flüssigkeit und des damit verbundenen schnellen Anstiegs des Sauerstoff-
potentials mit steigendem Sauerstoffgehalt der flüssigen Phase. Oberhalb eines Sauerstoff-
drucks von 01.02 >OP  MPa stimmen die berechnetten Daten für die Potential  sowie der 
Konzentrationen gut mit den experimentellen Daten überein, obwohl für Drücke oberhalb 
10 MPa die Abweichungen wieder zunehmen. In diesem Druckbereich geschieht die Absorp-
tion des Sauerstoffs in der oxidischen Schmelze ebenfalls sehr schnell, so dass die kontinu-
ierliche Bestimmung der Sauerstoffkonzentration problematisch ist [Kos2001]. 
Die Extrapolation der Funktionen für die freien Enthalpien der einzelnen Phasen zu höheren 
Drücken als 10.73 MPa erlaubt die Abschätzung des kongruenten Schmelzpunktes der CuO- 
Phase. Wie bereits erwähnt, liegt er bei einem Druck von 126.8 MPa und einer Temperatur 
von 1551 K. Unter diesen Bedingungen erreichen die Konzentrationen der ionischen Kompo-
nenten auf den zwei Untergittern der flüssigen Phase: == ++ 31 CuCu yy  0.25, =+2Cuy  0.50, 
≈−2Oy 1 und <Vay 10
-6, woraus sich für Cu eine mittlere Valenz von 2+=υ  ergibt. Mit 
fallendem Druck sinkt die Cu+3-Konzentration rapide und erreicht bei einem Sauerstoffdruck 
von 0.01 MPa einen Wert von nur noch =+3Cuy 0.02, siehe Abbildung 3a. Dieses Ergebnis 
verdeutlicht die Unabhängigkeit des Nieder- und Hochdruckverhaltens des Systems, woraus 
klar wird, warum im Niederdruckbereich die Phasenglichgewichte bei B. HALLSTEDT 
[Hal2003] lediglich mit ein- und zweiwertigem Kupfer beschreiben werden konnten. 
Die Lage des eutektischen Punktes, welcher von B. HALLSTEDT bei einer Sauerstoffkonzen-
tration von 388.0=OX  und einer Temperatur von 1353=T  K angegeben wurde, findet sich 
nunmehr bei 392.0=OX  und 1354=T  K, was mit den experimentellen Daten nur un-
wesentlich besser übereinstimmt [Rob1921]. Einen Vergleich zwischen den TxO − -Phasen-
diagrammen von B. HALLSTEDT [Hal2003, Hal1994] und dem hier ermittelten Diagramm 
zusammen mit den experimentellen Datenpunkten ist in Abbildung 3b dargestellt. Dabei 
ergeben sich leichte Abweichungen für die Lage der Mischungslücke im flüssigen Zustand, 
welche allerdings auf die Verwendung von unterschiedlichen Modellen für die ionische 
Flüssigkeit in den Referenzen [Hal1993] und [Hal2004] zurückzuführen ist. 
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Im Unterschied zu den hier angegebenen Werten für den kongruenten Schmelzpunkt der 
CuO-Phase errechnen sich, im Falle der beiden älteren Diagramme, die entsprechenden 
Koordinaten zu ∼107 MPa und 1916 K in Referenz [Hal1994] (Diagramm 1 in Abbildung 3b) 
bzw. ∼106 MPa und 1675 K in Referenz [Hal1993] (Diagramm 2 in Abbildung 3b), womit 
eine kongruente Kristallisation der CuO-Phase aus der Schmelze, etwa für die Züchtung von 
CuO Einkristallen, experimentell unerreichbar wäre. Dass sich jedoch tatsächlich CuO-
Einkristalle schon bei sehr viel niedrigeren Drücken züchten lassen, wurde kürzlich von G. 
Behr u. A. [Beh2005] experimentell nachgewiesen, wobei im Zonenschmelzverfahren bei 
einer Schmelzgeschwindigkeit 10 mm/h und Sauerstoffdrücken bis ca. 5.5 MPa die Kristalle 
entstanden. Allerdings war die Sauerstoffkonzentration in der Schmelzzone (flüssige Phase) 
noch deutlich unterstöchiometrisch, was sich im erstar ten Zustand durch die Bildung der 












Abb. 3 a) Berechnette Fraktionen y der Komponenten Cu+1, Cu+2 und Cu+3 des Kationen-
untergitters entlang der Liquiduslinie; Die Bildung der Cu+3-Ionen setzt erst ab einem 
Sauerstoffdruck von ca. 104 Pa ein. b) Vergleich zwischen TxO − -Phasendia-
grammen der Referenzen [Hal1994] (Diagramm 1), [Hal2003] (Diagramm 2) und 
dieser Arbeit (Diagramm 3) einschließlich der experim ntellen Daten [Rob1921] 
(Dreiecke) und [Kos2001] (Vierecke); Die Diagramme sind jeweils für kongruentes 
Schmelzen der festen CuO-Phase angegeben. Die Bezeichnung der Gleichgewichts-
phasen findet sich in den Zweiphasenfeldern, wobei L1 und L2 nicht mischbare 
Modifikationen der flüssigen Phase sind (Mischungslücke im flüssigen Zustand). Die 
gestrichelt gezeichneten Linien ergeben sich jeweils aus der Extrapolation zu hohen 
Sauerstoffdrücken. 
  a        b 
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5. Das Fe-Sm-Zr-Mo System 
 
5.1 Allgemeine Einleitung 
 
 Seltene Erden sind vor allem im Zusammenhang mit der Herstellung und Optimierung 
von magnetischen Materialien von außerordentlichem Interesse. In SE-M- und SE-M-NM-
Systemen (SE = Seltenerdmetall, M = Metalle, NM = Nichtmetalle) bilden sie intermetal-
lische Phasen mit einer ganzen Reihe von Metallen, insbesondere Übergangsmetallen sowie 
auch Nichtmetallen, welche mit Ausnahme von den Elementen Be und Mg links der Gruppe 
VIIB (Halogenide) im Periodensystem der Elemente liegen [Gsc1991-1]. Die Nichtexistenz 
von intermetallischen Verbindungen aus den seltenen Erden und den Übergangselementen 
sowie unter Einbeziehung der nichtmetallischen VIIB-Elemente kann mit Hilfe eines semi-
empirischen Verfahrens zur Bestimmung ihrer Bildungsenthalpie nach A. R. M IEDEMA 
[Mie1977, Mie1980] abgeschätzt werden. 
In den SE-M Systemen kristallisieren die intermetallischen Phasen gleichwohl Seltenerd- als 
auch Metallreich, wobei die erreichbaren Zusammensetzungen hauptsächlich zwischen den 
Stöchiometrien SE3M und SE1M12 liegen. Dabei existieren die SEM2-Verbindungen innerhalb 
der bekannten Systeme am häufigsten. Augrund der ständig wachsenden Anforderungen an  
magnetische Materialien wurden in der Vergangenheit bereits eine große Anzahl an Phasen-
diagrammen experimentell untersucht, die im Zusammenhang mit den vielfältigen Kristall-
strukturen in dieser Stoffgruppe eine große Anzahl intermetallischer Phasen beinhalten. Eine 
umfangreiche Übersicht findet sich bei K. A. GESCHNEIDNER und L. R. EYRING [Gsc1991-1]. 
Ein wichtiger Aspekt für die Bildung der verschiedenen Kristallstrukturen besteht in der ato-
maren Ausdehnung der Seltenerd- bzw. der Metallkomponente. Nach L. PAULING [Pau1960] 
verhält sich der Radius isoelektronischer Ionen (insbesondere in der Serie der Lanthanoide) 
linear zur reziproken Kernladung des entsprechenden Ions. In Kenntnis dieser Radien lassen 
sich Korrelationen zu den Gitterparametern und zwischenatomaren Abständen der Atome in 
den gebildeten Kristallen, besonders bei isostöchiometrischer und isomorpher Phasenbildung, 
finden. Im Weiteren ergeben sich Korrelationen zu den thermodynamischen Eigenschaften. 
Beispielsweise ist die Bildungsenthalpie in bestimmten Serien von intermetallischen Verbin-
dungen mit den Radien ihrer, als Ionen gedachter, Komponenten verknüpft, wobei auch hypo-
thetische Verbindungen einbezogen werden, für welche keine experimentellen Daten ermittelt 
werden können (PALENZONA und CIRAFICI [Pal1975]). 
In Anlehnung an die Kristallographie der SE-M- und SE-M-NM-Verbindungen sind auch ihre 
magnetischen Eigenschaften mit der jeweiligen Zusammensetzung aus den metallischen und 
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nichtmetallischen Komponenten korreliert. Hierbei erw isen sich höherkomponentige inter-
metallische Verbindungen dieser Art häufig als leicht modifizierte binäre (pseudobinäre) 
Verbindungen, die sich mit Nichtmetallen, vor allem mit B, C und N, interstitiell modifizieren 
lassen. Dabei können die seltenen Erden sowie die restlichen Metalle, im Besonderen die 
Übergangsmetalle, untereinander und gegeneinander ersetzt oder kombiniert werden, was eine 
gezielte Modifikation der Elektronen- sowie der Spinstruktur dieser Verbindungen ermöglicht 
[Bro1989, Ric1998]. 
Das quaternäre Fe-Sm-Zr-Mo-System bietet für derartige, systematische Betrachtungen eine 
Reihe intermetallischer Phasen, die sich vorwiegend bi är und quasibinär in insgesamt sechs 
binären (Fe-Sm, Fe-Zr, Fe-Mo, Sm-Zr, Sm-Mo, Zr-Mo) und vier ternären Subsystemen 
(Fe-Sm-Zr, Fe-Sm-Mo, Fe-Mo-Zr, Sm-Zr-Mo) sowie im quaternären System bilden lassen. 
Dabei kann in Hinblick auf die thermodynamische Beschreibung, ausgehend von den binären 
Subsystemen, zu den jeweils höherkomponentigen Systemen gelangt werden, indem die 
thermodynamische Beschreibung der einzelnen Phasen, falls notwendig, lediglich ergänzt 
wird. Die prinzipielle, modellhafte Struktur dieser Phasen bleibt dabei erhalten. Beispiels-
weise können in der binären Fe2Zr-Phase mit der isotypen Kristallstruktur von Cu2Mg (Raum-
gruppe Fd-3m), im Weiteren als C15-Laves-Phase bezeichn t, die Fe-Atome durch Mo- und 
Zr-Atome sowie die Zr-Atome durch Fe-, Sm-, und Mo-At me ausgetauscht werden. Man 
erhält hierbei eine systemübergreifende Beschreibung dieser Phase zwischen den binären 
Systemen Fe-Sm, Fe-Zr und Zr-Mo sowie allen höherkomponentigen Systemen, für die die 
C15-Laves-Phase als binäre und quasibinäre Phase exi tiert. Demzufolge muss für die 
Diskussion des Fe-Sm-Zr-Mo-Systems zunächst die Anzahl und Art der auftretenden Phasen 
eindeutig definiert werden. 
Neben den Gasen und Flüssigkeiten (Schmelzen) sollen als Phasen, im Sinne von homogenen 
Bereichen des quaternären Gesamtsystems, alle isostrukturellen Verbindungen der binären 
Subsysteme sowie alle isostrukturellen, höherkomponentigen Verbindungsserien gelten. 
Damit sind hinsichtlich der gegenseitigen Substituierbarkeit von Komponenten nur die jeweils 
auftretenden Kristallstrukturen für die Einordnung einer bestimmten Verbindung zu einer 
Phase maßgebend. Diesbezüglich richtet sich die Phasenbezeichnung bei den festen Lösungen 
nach der entsprechenden Kristallstruktur, z. B. kfz-Phase, für Lösungsphasen in kfz-Struktur 
sowie nach der binären Leitphase, z. B. bei der SmFe3-Phase (Raumgruppe R-3m), die auf 
ihren kristallographischen Positionen neben Sm und Fe noch Zr lösen kann, aber dabei ihre 
Kristallstruktur nicht ändert. Höherkomponentige Phasen werden mit dem griechischen Buch-
staben τ und einem Index bezeichnet, wie z. B. die τ2:17-Phase (Raumgruppe P63/mmc). Zwei 
Sonderfälle bestehen für die oben erwähnte C15-Laves-Phase und die C14-Laves-Phase. 
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Beide Phasen sind in mehreren binären Systemen stabil, was eine Bezeichnung nach der 
binären Leitphase verhindert. Es besteht jedoch zwischen diesen binären Phasenbereichen der 
Zusammenhang, dass sie zu den sogenannten Laves-Phasen gehören [Bor1997], was die 
Bezeichnung C15-Laves- und C14-Laves-Phase rechtfertig . Eine Auflistung aller im qua-
ternären Fe-Sm-Zr-Mo-System vorkommenden Phasen sowie deren Kristallstruktur und auf-
tretende Substitutionseffekte (Austausch von Komponenten) sind in Tabelle 2 dargestellt. 
 
Tabelle 2 
Übersicht der existierenden Phasen im quaternären Fe-Sm-Zr-Mo-System   
Phase  Substitution Referenz1 Raumgruppe / Nr.   Prototyp Referenz2 
 
Gas (Fe, Sm, Zr, Mo)1 
 
Flüssigkeit (Fe, Sm, Zr, Mo)1 
 
krz (Fe, Sm, Zr, Mo)1   Fe: Im-3m / 229 W [Abr1966] 
    Sm: kubisch   [Gsc1991-2] 
    Zr: Im-3m  W [Ger1970] 
    Mo: Im-3m  W [Rud1963] 
 
kfz (Fe, Sm, Zr, Mo)1   Fe: Fm-3m /225 Cu [Koh1967] 
    Sm: ---   --- 
    Zr: ---   --- 
    Mo: ---   --- 
 
hdp (Fe, Sm, Zr, Mo)1   Fe: ---   --- 
    Sm: P63/mmc / 194 Mg [Smi1975]
    Zr: P63/mmc  Mg [Bra1971]
    Mo: ---   --- 
 
rhomb (Fe, Sm, Zr, Mo)1   Fe: ---   --- 
    Sm: R-3m / 166  Sm       [Daa1954]
    Zr: ---   ---  
    Mo: ---   --- 
 
R Fe27Mo14(Fe, Mo)12   R-3 / 148(H) Co5Cr2Mo3 [Kra1986] 
 ∼ 33.9 - 38.5 At.% Mo [Gui1982] 
 
µ Fe7Mo2(Fe, Mo)4   R-3m / 166  Fe7W6  [Sin1967] 
 ∼ 39.0 - 44.0 At.% Mo [Gui1982] 
 
σ Fe8Mo4(Fe, Mo)18   P42/mnm / 136 CrFe [Wil1963] 
∼ 42.9 - 56.7 At.% Mo [Gui1982] 
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Tabelle 2 
(Fortsetzung)      
Phase  Substitution Referenz1 Raumgruppe / Nr. Prototyp Referenz2 
 
SmFe3 Sm3(Sm, Zr)6Fe27   R-3m / 166  NbBe3 [Bus1971] 
 ∼ 0 - 4.5 und 12.4 - 15.9 At.% Zr  
  diese Arbeit 
Sm2Fe17 (Sm, Fe)2Fe15(Fe, Sm, Zr, Mo)2   R-3m / 166  Th2Zn17         [Luo1987] 
 ∼ 9.7 - 11.1 At.% Sm; diese Arbeit 
 ∼ 0 - 2.6 At.% Zr;  diese Arbeit 
 ∼ 0 - 3.1 At.% Mo diese Arbeit 
 
Fe23Zr6 Fe23Zr6 [Jia2000] Fm-3m / 225 Mn23Th6        [Liu1995] 
 
FeZr2 FeZr2   I4/mcm / 140 AlCu2 [Hav1972] 
 ∼ 66.7 - 69.8 At.% Zr [Jia2000] 
 
FeZr3 FeZr3   Cmcm / 63  BRe3 [Sis1990] 
 ∼ 75.0 - 76.8 At.% Zr [Jia2000] 
 
τ1:4:9 FeMo4Zr9 [Rog1973] P63/mmc / 194 BMo4Hf9    [Bus1983] 
 
τ2:17 (Sm3Fe35, Sm2Fe30Zr4)1   P63/mmc / 194 Th2Ni17 [Lef1997] 
 ∼ 7.4 - 5.9 At.% Sm; diese Arbeit 
 ∼ 1.6 - 8.4 At.% Zr;  diese Arbeit 
 ∼ 0 - 3.2 At.% Mo diese Arbeit 
 
τ1:12 (Sm, Zr)1Fe8(Fe, Mo)4   I4/mmm/ 139 ThMn12 [Psy1991]  
 ∼ 0 - 3.5 At.% Zr; diese Arbeit 
 ∼ 4.7 - 28.0 At.% Mo diese Arbeit 
 
τ3:29 Sm3Fe23(Fe, Mo)6   A12/m1 / 12 Nd3(Fe,Ti)29 [Pan1998] 
 ∼ 2.2 - 4.4 At.% Mo diese Arbeit P21/c / 14 
      
C14-Laves (Fe, Mo)2(Mo, Zr)1   P63/mmc / 194 MgZn2 [Ito1974] 
 ∼ 0 - 33.3 At.% Zr; [Pet1972], [Ito1974] 
 ∼ 7.0 - 53.2 At.% Mo [Pet1972], [Ito1974] 
 
C15-Laves (Fe, Mo, Zr)2(Fe, Sm, Mo, Zr)1   Fd-3m / 127(Z) Cu2Mg [Kob1986] 
 ∼ 0 - 1.3 At.% Sm; diese Arbeit 
 ∼ 27.4 - 34.6 At.% Zr;   [Ste2002] 
 ∼ 0 - 5.8 At.% Mo  [Pet1972], [Ito1974] 
 
1 Die angegebene Referenz bezieht sich auf den maximalen Löslichkeitsbereich der intermetallischen Phase. 
2 Die angegebene Referenz bezieht sich auf die kristallographischen Daten. 
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5.2 Literaturdaten und Stand der Forschung an den Phasendiagrammen 
 
5.2.1 Das Fe-Sm-System 
 
 Das Phasendiagramm des Fe-Sm-Systems wurde von K. H. J BUSCHOW [Bus1971] 
(auch veröffentlicht bei O. KUBASCHEWSKY [Kub1982]) experimentell untersucht. Der Daten-
satz beschränkt sich hierbei auf die Struktur der intermetallischen Phasen Sm2Fe17, 
SmFe3 und Sm-reiche C15-Laves sowie die Art und Lage allr invarianten Reaktionen 
(Schmelzpunkte der intermetallischen Phasen und allotrope Transformationen der reinen 
Elemente) und einigen Datenpunkten der Liquiduslinie. Neben den intermetallischen Phasen, 
welche alle ferromagnetisches Verhalten zeigen [Gsc1991, YLi1995, Liu1997], verfügt das 
System über eine homogene Flüssigkeit sowie vier feste Lösungsphasen in kubisch-
raumzentrierter (krz), kubischflächenzentrierter (kfz), hexagonaler (hdp) und rhomboedrischer 
(rhomb) Struktur. Im Weiteren konnten von H. SAMATA  [HSa1997, Sam2001] Einkristalle der 
intermetallischen Verbindungen SmFe7 (P42/mnm, R2Fe14B-Typ) und Sm6Fe23 (Fm3m, 
Th6Mn23-Typ) unter Verwendung einer modifizierten Transportreaktion herstellt werden. 
Allerdings wurde in diesem Zusammenhang nicht gezeigt, dass diese Verbindungen im Sinne 
der Gleichgewichtsthermodynamik tatsächlich stabil sind. Es ist aus weiterführenden Unter-
suchungen bekannt, etwa bei A. TERSIAK [Ter1998], dass die SmFe7-Phase nach relativ kurzer 
Wärmebehandlung in SmFe3 und Sm2Fe17 zerfällt. 
Die thermodynamische Beschreibung des Fe-Sm-Systems mit Hilfe der CALPHAD-Methode, 
unter Berücksichtigung der Datenbasis nach Referenz [Bus1971] und zusätzlichen kalori-
metrischen Untersuchungen zur Wärmekapazität der Sm2Fe17-Phase, erfolgte erstmalig bei M. 
ZINKEVICH [Zin2002-2], wobei die Sm2Fe17-Phase als völlig stöchiometrische Phase ange-
sehen wurde. Allerdings zeigt die Sm2Fe17-Phase einen leichten Homogenitätsbereich 
[Nei1991, Rei1992, Liu1997], womit für diese Arbeit d e Resultate aus Referenz [Zin2002-2] 
nur in modifizierter Weise übernommen werden konnte. 
 
5.2.2 Das Fe-Zr-System 
 
 Das Phasendiagramm des Fe-Zr-Systems basiert auf einer großen Zahl experimenteller 
Daten [Ari1988, Ale1989, Ari1993, Oka1993], welche vorrangig im Zusammenhang mit der 
Entwicklung von Fe-Zr-C-Stähle stehen [Oki1999]. Nach der Optimierung von H. OKAMOTO 
[Oka1993] (auch veröffentlicht bei O. KUBASCHEWSKY [Kub1982]) besitzt das System neben 
einer homogenen Flüssigkeit sowie den festen Lösungen in krz-, kfz- und hdp-Struktur, 
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insgesamt vier intermetallische Phasen, und zwar Fe23Zr6, C15-Laves, FeZr2 und FeZr3. Die 
C15-Laves-Phase erstarrt kongruent bei ca. 1946 K und zeigt abweichend von der Fe2Zr-
Stöchiometrie einen ausgedehnten Homogenitätsbereich vorwiegend für Fe-reichere Zusam-
mensetzungen. Die Phase ist unterhalb etwa 570 K ferromagnetisch [Lüc1993, Kis1996]. Alle 
weiteren intermetallischen Phasen werden peritektisch (Fe23Zr6, FeZr2) oder peritektoid 
(FeZr3) gebildet, wobei die Existenz der Fe23Zr6 Phase kontrovers diskutiert wird. Mithilfe 
elektronenmikroskopischer Untersuchungen konnte von Y. LIU. und D. P. ABRAHAM gezeigt 
werden [Liu1995, Abr1997], dass die Fe23Zr6 Phase im völlig erstarrten Zustand peritektoid 
durch Diffusion von freiem Fe in die C15-Laves-Phase gebildet werden kann, wobei die 
Reaktionsrate durch die entstehende Fe23Zr6-Schicht stark herabgesetzt wird. Der Volumen-
anteil der Fe23Zr6-Phase beträgt nach 48 h Wärmebehandlung bei 1463 K etwa 3.3 Vol.% 
[Liu1995]. Neben den kinetischen Schwierigkeiten bei der Fe23Zr6-Phase ist auch die Bildung 
der C15-Laves-Phase bei niederen Temperaturen, die Bil ung der FeZr2-Phase unterhalb einer 
Temperatur von 1053 K sowie die Existenz einer zusät lichen, hexagonalen Laves-Phase 
Gegenstand derzeitiger Diskussion, F. STEIN [Ste2002]. 
Die thermodynamische Beschreibung des Systems wurde unter Verwendung der CALPHAD-
Methode erstmalig von A. D. PELTON [Pel1993] und später von C. SERVANT [Ser1995] durch-
geführt, wobei die jüngste und experimentell aufwendigste Arbeit von M. JIANG [Jia2000] 
veröffentlicht wurde. Die Datenbasis erstreckt sich dabei über eine Vielzahl von experimen-
tellen Datenpunkten entlang der Liquidus- und Soliduslinie, den Homogenitätsbereichen der 
festen Lösungen und den intermetallischen Phasen sowie die Art und Lage der invarianten 
Reaktionen. Prinzipiell orientiert sich diese Arbeit an das in Referenz [Oka1993] veröffent-
lichte Diagramm, wobei Probleme bei der thermodynamischen Modellierung der C15-Laves-
Phase auftreten. Demnach ist es unter Verwendung der üblichen mathematischen Forma-
lismen nicht möglich, die Ausdehnung des Einphasenfeldes dieser Phase zu erklären. 
 
5.2.3 Das Fe-Mo-System 
 
 Die grundlegende Charakteristik des Fe-Mo Systems wurde im Zusammenhang mit 
der Korrosionsfestigkeit, Härtbarkeit sowie Verschleißfestigkeit von Mo-haltigen Stählen 
untersucht [Han1958, Ell1965,  Shu1969, Hul1973, Met1973]. Eine Besonderheit besteht hin-
sichtlich der ausgeprägten Homogenitätsbereiche der int rmetallischen Phasen µ-, R- und σ 
sowie der festen Lösung in krz-Struktur. Letztere bildet auf der Fe-reichen Seite des Systems 
mit der kfz-Phase einen sogenannten geschlossenen γ-Looping, der die beiden kubischraum-
zentrierten Modifikationen des reinen Fe (αFe und δFe) miteinander verbindet. Die thermo-
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dynamische Beschreibung des Systems auf der Grundlage er CALPHAD-Methode erfolgte 
nach A. FERNANDEZ-GUILLERMET [Gui1982], wobei das Diagramm neben den bereits genannten 
Phasen noch eine homogene Flüssigkeit und eine stöchiometrische Modifikation der C14-
Laves-Phase (Fe2Mo) enthält, welche unterhalb von ca. 1200 K stabil ist. Das Phasendia-
gramm nach Referenz [Gui1982] ist auch bei O. KUBASCHEWSKY [Kub1982] veröffentlicht. 
 
5.2.4 Das Zr-Mo-System 
 
 Das Zr-Mo-Phasendiagramm wurde in der Vergangenheit mehrfach überarbeitet, 
wobei entlang der interessanten Linen des Diagramms eine Vielzahl von experimentellen 
Daten existieren. Das System besitzt eine nahezu stöchiometrische Modifikation der C15-
Laves-Phase (Mo2Zr) sowie zwei feste Lösungen in krz- und hdp-Struktur, wobei die krz-
Phase einen großen Homogenitätsbereich für die gegens itige Löslichkeit von Zr und Mo 
aufweist. Die flüssige Phase ist homogen und erstarrt bei etwa 72 At.% Mo eutektisch. Eine 
ausführliche Zusammenstellung der Literaturdaten sowie Daten für die Bildungsenthalpie der 
intermetallischen C15-Laves-Phase zusammen mit der thermodynamischen Modellierung des 
Systems findet sich bei R. J. PÉREZ [Pér2003]. Aufgrund der großen Streubreite des verfüg-
baren Datenmaterials weicht jedoch dieses Phasendiagramm von einer früheren Arbeit von M. 
ZINKEVICH [Zin2002-3] ab. Allerdings wird in Referenz [Pér2003] eine deutlich bessere An-
passung an die experimentellen Daten für den Homogenitätsbereich der C15-Laves-Phase bei 
Temperaturen oberhalb 1500 K sowie im Bereich der Solvuslinie und Soliduslinie des krz-Zr 
erreicht.  
 
5.2.5 Das Sm-Zr-System 
 
 Für das Sm-Zr-System existiert bisher kein Phasendiagramm. In experimentellen 
Untersuchungen bei ANON [Ano1959] wurden Legierungen mithilfe des Verfahrens der Flüs-
sigphasensinterung hergestellt, jedoch konnten keine intermetallischen Phasen gefunden 
werden. Die Löslichkeit von Zr in Sm wurde mit 2.7<ZrX  At.% angegeben. Weitere experi-
mentelle Untersuchungen zu den Phasengleichgewichten erfolgten auf der Grundlage der 
Thermoanalyse, Röntgenbeugung und metallographischen Verfahren von COPELAND und KATO 
[Bre1980]. Danach existieren im System keine intermetallischen Phasen. Die Löslichkeit von 
Zr im festen Sm wurde bei 1313 K mit 33.0<ZrX  At.% gefunden, wobei die geringe Menge 
von Zr den Schmelzpunkt der festen Lösung auf 1363 K steigert und die Temperatur der 
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allotropen Umwandlung der hexagonalen in die kubischraumzentrierte, Sm-reiche Phase auf 
eine Temperatur von 1218 K erhöht. 
 
5.2.6 Das Sm-Mo-System 
 
 Das Sm-Mo System wurde innerhalb einer Serie von metallischen Systemen mit 
ähnlichen Eigenschafen von L. BREWER [Han1958, Bre1980, Mas1990] unter Verwendung 
spektroskopischer Daten sowie der Verdampfungsenthalpie und dem molalen Volumen von 
elementarem Sm berechnet [Bre1980]. Das Diagramm zeichn t sich durch eine fast völlige 
Unlöslichkeit seiner Komponenten im festen und flüssigen Zustand aus. Experimentelle Daten 
zu den Phasengleichgewichten liegen jedoch nicht vor. Das Datenmaterial nach Referenz 
[Bre1980] beinhaltet die freien Mischungsenthalpien nur für stark verdünnte Lösungen von 
Sm und Mo und zeigt für höhere Konzentrationen der Komponenten unsinnig hohe Werte. 
Allerdings können nach einem semiempirischen Verfahren für die Berechnung der 
Mischungsenthalpien für Lösungen aus Seltenerd- und Übergangsmetallelementen nach A. R. 
M IEDEMA [Mie1977, Mie1980] sowie einem Verfahren zur Abschätzung der Überschuss-
entropie nach T. TANAKA  [Tan1990, Tan1995] für hypothetische Sm-Mo-Legierungen die 
freien Mischungsenthalpien mit Hilfe der Software PTP [Kum1996] angegeben werden. Die 
so berechneten Werte stimmen mit den Werten für die stark verdünnten Lösungen in Referenz 
[Bre1980] gut überein. Das Phasendiagramm wurde auf der Grundlage der theoretischen 
freien Mischungsenthalpien nach Referenz [Kum1996] neu berechnet. 
 
5.2.7 Das Fe-Zr-Mo-System 
 
 Neben den Informationen zu den entsprechenden binären Subsystemen Fe-Zr, Fe-Mo 
und Zr-Mo finden sich auch eine Reihe von experimentellen Arbeiten zu den Phasengleichge-
wichten und Kristallstrukturen des ternären Systems. In der Arbeit von N. M. GRUZDEVA 
und I. A. TREGUBOV [Gru1968] werden ausgesuchte Phasengleichgewichte in festgelegten Fe-
Mo-Verhältnissen mittels metallographischer Schnitte auf der Basis von Härtemessungen in 
vier isothermen Sektionen des Phasendiagramms bei den Temperaturen 973 K, 1073 K, 
1173 K und 1273 K untersucht. Allerdings fehlen dieGleichgewichte zu den Zr-reichen 
Phasen τ1:4:9 und C14-Laves. Unter Einbeziehung von τ1:4:9 als stöchiometrische, ternäre 
Phase des Systems, wobei die kristallographischen Daten zu dieser Phase der Arbeit von P. 
ROGL [Rog1973] entnommen wurden, sowie unter Verwendung von experimentellen Daten 
zur C14-Laves-Phase von V. V. PETKOV und A. V. KOTSYURUBA [Pet1972] und zur C15-Laves-
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Phase von K. ITOH [Ito1974] wurde erstmals von V. RAGHAVAN  [Rag1992] ein experimentelles 
Phasendiagramm zu diesem System veröffentlicht. Weitere Informationen zu den kristallo-
graphischen Daten und Gleichgewichten der zwei Laves-Phasen finden auch sich bei K. H. J. 
BUSCHOW [Bus1983], K. N.SEMENENKO [Sem1980] sowie bei Y. FUJITA [Fuj1972]. 
Die thermodynamische Modellierung des Systems nach der CALPHAD-Methode als iso-
thermer Schnitt bei 1173=T  K wurde unter Verwendung von Referenz [Zin2002-3] für das 
Zr-Mo System von M. ZINKEVICH [Zin2002-1] durchgeführt. Dabei erfolgte die Optimierung 
der ternären Modellparameter auf die Angaben in den R ferenzen [Pet1972] und [Ito1974] 
sowie einigen freien Annahmen über die Stabilität der C14- und C15-Laves-Phase. Alle 
weiteren Parameter der flüssigen und festen Lösungen wurden aus der Kombination der 
Modellparameter für die entsprechenden Phasen in den binären Systemen gewonnen. 
Nach der Beschreibung von [Zin2002-1] ist das ternäre System bei 1173 K im wesentlichen 
durch einen großen Homogenitätsbereich der hexagonalen C14-Laves-Phase charakterisiert, 
welcher ausgehend von der Fe2Mo-Stöchiometrie im binären Fe-Mo-System bis weit an die 
Zusammensetzungen der kubischen C15-Laves-Phase der binären Subsysteme Fe-Zr und Zr-
Mo reicht. Im Gegensatz dazu zeigt die C15-Laves-Phase nur geringe Löslichkeiten für das 
jeweils dritte Element [Pet1972]. 
 
5.2.8 Das Fe-Sm-Zr-System 
 
 Für das ternäre Fe-Sm-Zr-System ist kein Phasendiagramm bekannt. Das System 
beinhaltet neben den Lösungsphasen und den intermetallischen Phasen der binären Systeme 
Fe-Sm, Fe-Zr und Sm-Zr keine weiteren bekannten terär n Phasen. Experimentelle Unter-
suchungen zum System beschränken sich auf die magnetischen Eigenschaften der binären 
Phasen sowie auf Verbindungen der Serie Sm1-xFe3Zrx mit 8.00 ≤≤ x  [Wec1991, Zho1992, 
Sun1996, Sei1998]. Im Weiteren wurden positive Effekte auf die Phasenbildung und Mikro-
struktur von geringen Legierungsanteilen Zr (1 - 2 At.%) für die Herstellung von Sm2Fe17-
Magneten diskutiert, M. KUBIS [Kub2000]. Dabei konnten im rascherstarrten und homogeni-
sierten Zustand nach einer Wärmebehandlung bei 1323K und 72 h geringe Legierungsanteile 
von SmFe3 und Fe nachgewiesen werden. Die genaue chemische Zusammensetzung dieser 
Phasen wurde jedoch nicht angegeben. 
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5.2.9 Das Fe-Sm-Mo-System 
 
 Ebenfalls kein Phasendiagramm existiert für das ternär  Fe-Sm-Mo-System. Jedoch 
sind zusätzlich zu den Lösungsphasen und den interme allischen Phasen der binären Systeme 
Fe-Sm, Fe-Mo und Sm-Mo noch die zwei ternären intermetallischen Phasen τ1:12 und τ3:29 
bekannt. Beide Phasen zeigen ferromagnetisches Verhalt n und wurden unter Zulegierung 
weiterer Elementen entlang der Serien SmFe12-xMox [Yan1993, Sko1994, Pan1998, Isn1999] 
bzw. Sm3Fe29-yMoy [Pan1996, HPa1996, Pan1998] mit 21 ≤≤ x  und 28.175.0 ≤≤ y  als 
Magnetwerkstoffe hergestellt. Entsprechende Angaben zu den magnetischen Momenten und 
Curie-Temperaturen sind in den obigen Referenzen enthalten. Im Weiteren ist die τ1:12-Phase 
aufgrund ihrer hohen magnetokristallinen Anisotropie und ihres magnetischen Phasenüber-
ganges bei tiefen Temperaturen interessant. Angaben dazu finden sich bei X. C. KOU 
[Kou1992-2, Kou1995-1] und K. Y. GUSLIENKO [Gus1996]. 
Die thermische Stabilität der τ3:29 wurde von H. PAN [Pan1996] mithilfe von Wärmebehand-
lungsexperimenten abgeschätzt. Danach ist die Phase unterhalb von 1273 K nicht stabil und 
entsprechende Legierungen innerhalb der relevanten Zusammensetzungen liegen in einem 
Zweiphasenfeld der Phasen Sm2Fe17 und τ1:12. 
 
5.2.10 Das Sm-Zr-Mo-System 
 
 Für das ternäre Sm-Zr-Mo-System existiert kein Phasendiagramm und es sind keine 
ternären intermetallischen Phasen bekannt. Die Anzahl der Phasen im festen Zustand für die 
drei binären Systeme Sm-Zr, Sm-Mo und Zr-Mo beschränkt sich lediglich auf die C15-Laves-
Phase sowie den binären Lösungsphasen. Es konnten keine weiteren Angaben zu diesem 
System aus der Literatur entnommen werden. 
 
5.2.11 Das Fe-Sm-Zr-Mo-System 
 
 Für das quaternäre System existieren keine experimentell n Daten und es sind keine 
rein quaternären Phasen bekannt. Ein Phasendiagramm in Form von isotherm-isopletalen 
Schnitten wurde bisher nicht aufgestellt. 
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5.3. Experimentelle Arbeiten 
 
 In den binären Systemen Fe-Sm und Sm-Zr, den ternären Systemen Fe-Sm-Zr, Fe-Sm-
Mo und Fe-Zr-Mo sowie im quaternären System Fe-Sm-Zr-Mo wurden unter Verwendung 
verschiedener metallurgischer und thermoanalytischer Methoden thermodynamische Zustände 
erzeugt, die im weiteren mit Typ-a-, Typ-b- oder Typ-c-Zustände bezeichnet werden. Die sich 
daraus ergebenden experimentellen Resultate sind tabellarisch innerhalb der entsprechenden 
Kapitel oder im Anhang dieser Arbeit aufgelistet. Dabei sind alle nach Typ-a-Zuständen 
hergestellten Legierungen durchnummeriert, worauf sich auch die Untersuchungen nach Typ-
b-Zuständen beziehen. 
 
Typ-a) Die Legierungen der einzelnen Systeme werden aus den chemischen Elementen 
(reine Metallen) erschmolzen und bei einer bestimmten Temperatur, TGl, über einen 
möglichst langen Zeitraum wärmebehandelt. Es wird angenommen, dass sich über 
diesen Zeitraum das thermodynamische Gleichgewicht na ezu vollständig eingestellt 
hat. Dieser Zustand soll durch rasches Abkühlen der Legierung auf Raumtemperatur 
für analytische Zwecke erhalten bleiben. Die bei Raumtemperatur gewonnenen 
Daten über die chemische Zusammensetzung der Legierun  und der einzelnen 
Phasen, die Phasenanteile in den Legierungen sowie die Besetzung der kristallo-
graphischen Positionen in den jeweiligen Kristallstrukturen gelten dann für das bei 
TGl definierte Gleichgewicht. Alle anderen Messdaten, wie die Gitterparameter der 
kristallographischen Elementarzelle, die Atompositinen in der Elementarzelle und 
die magnetischen Größen, sind nicht als Gleichgewichtsdaten anzusehen, da diese 
Werte nicht durch rasches Abkühlen auf Raumtemperatur oder auch zu noch tieferen 
Temperaturen, etwa für die Bestimmung von speziellen magnetischen Eigenschaften, 
für das betrachtete Gleichgewicht erhalten bleiben. Sie sind jedoch charakteristisch 
für das jeweilige Material und enthalten Informationen über prinzipielle Prozesse, die 
im Probenmaterial ablaufen und auch bei TGl noch wirksam sein können. Das interes-
sierende Phasengleichgewicht bei TGl und Standarddruck ist unter Kenntnis der mag-
netischen Energie der Gleichgewichtsphasen sowie durch die Angabe der Zusam-
mensetzung der Legierung aus den einzelnen Phasen sowie der chemische Zusam-
mensetzung von Legierung und Phasen vollständig im Sinne der Gleichgewichts-
thermodynamik (Punkt 2.4) fixiert ( 0=F ). 
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Typ-b) Eine Legierung, die sich bei TGl im Gleichgewicht befand, soll durch Absenken oder 
Erhöhen der Temperatur einen von TGl verschiedenen Gleichgewichtszustand errei-
chen, der sich durch das auftreten einer invarianten R aktion äußert. Beispielsweise 
sollen bei TGl drei bestimmte Phasen im Gleichgewicht stehen, wovon eine der 
Phasen bei steigender Temperatur schmilzt oder in die Teilschmelze übergeht. 
Infolge dessen stehen dann entweder zwei der drei Ausgangsphasen mit der flüssigen 
Phase oder nur noch eine der Ausgangsphasen mit einer t ilgeschmolzenen Phase 
und der flüssigen Phase im Gleichgewicht. Die Reaktionsenthalpie RH∆  kann unter 
Verwendung der dynamischen Differenzkalorimetrie (DDK, engl. DSC für Differential 
Scanning Calorimetry) als Funktion der Temperatur detektiert werden, wobei der 
Beginn der Reaktion, d. h. die kritische Temperatur, Tkr, für die die Reaktion einsetzt, 
aus Unstetigkeiten der RH∆ -T - Kurve bestimmt werden kann (Onset-Methode). 
Laufen die Phasenreaktionen bei Tkr genügend schnell ab, so ist Tkr im Sinne von TGl 
als thermische Begrenzung für das vorhergehende Phasengleichgewicht aufzufassen. 
Tkr markiert somit den Wechsel der im Gleichgewicht stehenden Phasen innerhalb 
der betreffenden Legierung. 
 
Typ-c) Die Legierung aus (a) wird ausgehend von Raumtemperatur aufgeheizt und ihre 
Phasenzusammensetzung wird insitu durch Röntgenbeugung (XRD) in bestimmten 
Temperaturintervallen festgestellt. Die sich mit steigender Temperatur vollziehenden 
Phasenübergänge sind innerhalb der einzelnen Temperaturschritte hinsichtlich der 
kritischen Temperatur und der Art des Phasenüberganges beobachtbar. Außerdem 
können bei isothermer Prozessführung aus der zeitlichen Änderung der Phasen-
anteile Aussagen über die Kinetik der Phasenreaktionen gewonnen werden. In ent-
gegengesetzter Weise zu den Typ-a Zuständen kann nicht mehr davon ausgegangen 
werden, dass ein bestimmter Zustand, der sich bei ein r der Temperaturen einstellt, 
den Gleichgewichtszustand des Systems in Hinsicht auf die Zusammensetzung und 
Mengenanteile der einzelnen Phasen angibt. Jedoch sind die gewonnenen Daten für 
die Gitterparameter, die Atompositionen in der Elementarzelle und die magnetischen 
Größen bezogen auf die tatsächliche Temperatur dieses Zustands. 
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1. Typ-a Zustände 
 
→ Schmelzmetallurgische Verfahren 
Die für die Bereitstellung der Typ-a-Zustände benötigten Legierungen wurden aus Rein-
elementmaterialien mit einem Metallgehalt des entsprechenden Elements von mindestens 
99.99 Ma.% für Fe, 99.9 Ma.% für Sm, 99.8 Ma.% für Zr und 99.99 Ma.% für Mo (Angaben 
laut Hersteller) zunächst als Vorlegierungen erschmolzen. Aufgrund des sehr hohen Dampf-
druckes der reinen Sm-Komponente, der für flüssiges Sm je nach Temperatur in der Größen-
ordnung des Schmelzkammerdruckes liegt (flüssiges Sm: 0.1 - 1 bar bei 1500 - 1900 K 
[Gme1974]), konnte die Konzentration von Sm während des Schmelzvorganges nicht kon-
stant gehalten werden, sodass für das Erreichen der Zielzusammensetzung etwa 5 - 10 Ma.% 
Sm zusätzlich eingewogen wurden. Das Aufschmelzen der reinen Elemente erfolgte im Licht-
bogen zu jeweils 10 g pro Legierung auf einer wassergekühlten Kupferplatte unter Argon-
Atmosphäre. Die Elektrode bestand aus Wolfram. Um eine bessere Durchmischung der reinen 
Elemente zu erreichen, wurde der Schmelzvorgang mehr als wiederholt. Für die Herstellung 
der Vorlegierungen waren Elementpaarungen notwendig, die sich während des Schmelz-
vorganges leicht in sich lösen lassen und dabei eine möglichst geringe Liquidustemperatur 
besitzen (Fe-Sm, Fe-Zr, Zr-Mo oder Fe-Mo). Diese Verfahrensweise bewirkt zusätzlich einen 
verbesserten Konzentrationsausgleich der Komponente i nerhalb der Probe. 
Für die Aufklärung der kristallographischen und magnetischen Eigenschaften der beiden 2:17 
Phasen (Sm2Fe17 und τ2:17), die für die Analytik möglichst getrennt voneinander und innerhalb 
ihrer Homogenitätsbereiche als nahezu einphasige Legierungen hergestellt werden sollten, 
wurde das Probenmaterial von vorgefertigten Legierungen zerkleinert und im Spritzguss-
verfahren unter Argon-Atmosphäre auf einem schnell rotierenden und wassergekühlten 
Kupferrad rascherstarrt. Die Umfangsgeschwindigkeit des Rades richtete sich nach der 
chemischen Zusammensetzung der Legierung und lag zwischen 20 - 40 m/s. Der Auspress-
druck der Schmelze aus der Quarzglasdüse betrug ca. 100 Pa bei einem Düsendurchmesser 
von 0.7 mm und einem Abstand zwischen Düse und Rad von 0.5 mm. Das auf diese Weise 
hergestellte Legierungsmaterial besitzt die Form von ca. 30 - 100 µm dünnen und 1 - 2  mm 




Je nach Erstarrungsreihenfolge liegt nach dem Abkühlen der Legierungen aus dem schmelz-
flüssigen Zustand ein Primärgefüge (Zusammensetzung der Legierung aus Primärphasen) vor, 
das in einem anschließenden Wärmebehandlungsvorgang in das zu erreichende Gleichgewicht 
umgebildet werden muss. Allerdings hängt die Vollständigkeit dieser Phasenreaktionen, auf-
grund der notwendigen Aktivierung von Festkörperdiffusionsvorgängen, sehr stark von der 
Temperatur und der verfügbaren Zeit ab. Problematisch war in diesem Zusammenhang 
wiederum der starke Verlust an Sm (Dampfdruck für festes Sm: 1 - 800 Pa bei 1000 - 1400 K 
[Gme1974]), der in den Randbereichen der Probe zur Ausbildung von Verarmungszonen 
führte. Um während der Wärmebehandlung das Gasvolumen um die Probe so gering wie 
möglicht zu gestalten, was die abdampfende Menge an Sm für das Erreichen des entsprech-
enden Dampfdruckes verringert, wurden die Proben mit einer zusätzlichen Umhüllung aus 
Tantalfolie in einer mehrfach evakuierten und mit Argon-Gas befüllten Quarzglasampulle 
eingeschweißt. Diese Verfahrensweise wurde dann generell auf alle Legierungen übertragen. 
Der Sm-Verlust resultierte dann allerdings aus der Bildung einer Kondensatschicht auf der 
inneren Glasoberfläche, weil dort die Kondensationswärme am ehesten an die Umgebung 
abgeführt werden kann. 
Für die rascherstarrten Proben wurde aufgrund ihrerschmalen und bandförmigen Form (große 
Oberfläche) das Abdampfen der Sm-Komponente neben der kürzeren Wärmebehandlungszeit 
noch zusätzlich eingedämmt, indem es in dampfdichte Tantalgefäße gepresst wurde, was eine 
weitere Minimierung des freien Gasvolumens um das Probenmaterial bewirkt. Allerdings 
konnte auch auf diese Weise die Ausbildung einer schmalen Verarmungszone (≤ 3 µm) nicht 
verhindert werden. 
 
→ Spektrale Elementanalyse 
Die Elementanalyse der Phasen- und Legierungszusammensetzung erfolgte überwiegend im 
analytischen Rasterelektronenmikroskop (REM) röntgesp ktrometrisch unter Verwendung 
der standardbezogenen bzw. standardfreien El ktronenstrahl-Mikroanalyse (ESMA) und eines 
wellenlängen- (WDX) bzw. energiedispersiven (EDX) Röntgenfluoreszenzspektrometers 
(SEMQ, Applied Research Lab und GEMINI-Leo 438VP mit EDX). Die Methoden sind unter 
anderem bei K.WETZIG und C. M. SCHNEIDER [Wet2003] beschrieben. Das WDX-Spektrometer 
ermöglicht die simultane Detektion von mehreren Fluoreszenzlinien, wobei verschiedene 
Monochromatormaterialien zum Einsatz kamen (Fe-Kα1 auf SiO2, Sm-Lα1 auf LiF, Zr-Lα1 
und Mo-Lα1 auf ADP). Die Zusammensetzung der einzelnen Phasen wurde an mehreren 
Punkten der einphasigen Bereiche und die mittlere Zusammensetzung der Legierung im 
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WDX-Rastermodus über eine Fläche von etwa 100×  µm2 bestimmt. Das Probenmaterial 
wurde dazu in Kunstharz eingebettet (Demotex oder Epofix, wahlweise unter Zugabe von 
Conductive Filler (Ni), Fa. Struers), geschliffen (SiC), poliert (Diamant, Al2O3) und abschlie-
ßend gründlich im Ultraschallbad mit Alkohol gereinigt. Die elektrische Leitfähigkeit der 
Kunstharzbereiche wurde mit Leitsilber unterstützt. Die Lagerung der Proben erfolgte unter 
Argon-Atmosphäre. Alle Fluoreszenzintensitäten wurden für die quantitative Bestimmung der 
Elementkonzentrationen hinsichtlich der mittleren Ordnungszahl, der Absorption und der 
Sekundärfluoreszenz (ZAF-Korrektur) mithilfe entsprechender Software korrigiert. 
 
→ Nasschemische Elementanalyse 
Zusätzlich zu den elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden an den rascherstarrten 
Legierungen die Legierungszusammensetzungen nasschemisch bestimmt. Dazu wurde jeweils 
50 mg aliquotes Probenmaterial in hydrochloriger Säure (Merck) im Mikrowellenverfahren 
(CEM) aufgeschlossen und mit hydrochloriger Säure (HCl) sowie deionisiertem Wasser zu 
500 ml und 1 Vol.% HCl ergänzt. Die Bestimmung der standardbezogenen Elementkonzen-
trationen erfolgte mittels optischer Emissionsspektrometrie (ICP-OES, IRIS XUV, Thermo 
Corp.) anhand von drei optischen Emissionslinien je Element. Der relative Fehler der ermit-
telten Elementkonzentrationen beträgt etwa 0.5 %. 
 
→ Sauerstoffanalyse 
Aufgrund der hohen Sauerstoffaffinität von Sm [Plo1963] wurden an ausgewählten Proben im 
Fe-Sm-Mo System in Abhängigkeit der Sm-Konzentration die Sauerstoffgehalte mit Hilfe der 
Trägergas-Heißextraktionsmethode (TGHE) [Gru2002] bestimmt. Für Proben mit einem Sm-
Gehalt von 20<  At.% lag der Sauerstoffgehalt zwischen 480 und 1200 At.ppm, wohingegen 
für Sm-Konzentrationen 20≥  At.% maximal 2400 At.ppm festgestellt wurden. Der Einfluss 
geringer Sauerstoffkonzentration auf die Phasenbildung in den unersuchten Systemen ist nicht 
bekannt. Allerdings konnten Sm-reiche Einschlüsse in inigen Legierungen gefunden werden, 
die keine reguläre Sm-reiche Phase des Systems darstellen. ESMA-Analysen an ausgewählten 
Proben deuten auf Sm2O3 hin, was aber aufgrund ihres geringen Phasenanteils nicht mittels 
Röntgenbeugung bestätigt werden konnte. 
 
→ Röntgenographische Analyse 
Die Phasenanteile der Legierungen wurden mit Röntgenbeugung (XRD) bei Raumtemperatur 
unter Verwendung von Co-Kα-Strahlung bestimmt (Philips PW 1820 and Philips X’Pert 
3040/00). Das Probenmaterial wurde dazu pulverisiert (Fritsch, Pulverisette 0)  und auf eine 
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Partikelgröße von ≤ 60 µm ausgesiebt und anschließend unter Beimischung einer Lösung aus 
Kanada-Balsam und Ethanol in zylindrischen PVC-Formen (∅10 mm × 0.5 mm) gepresst. 
Die Lösung diente zur Stabilisierung des Pulvers während der Messung. Die Aufnahme der 
Beugungsdiagramme erfolgte in Bragg-Brentano-Geometrie im 2θ-Winkelbereich zwischen 
20 und 120° oder 20 und 95°, einer Schrittweite von0.05° und einer Zählzeit pro Schritt von 
etwa 15 - 20 s. Das Röntgendiffraktometer war mit einem Kristallmonochromator PW3126/10 
für Co-Kα-Strahlung, einer automatischen Divergenzblende und ei er 0.2 mm Detektor-
blende ausgerüstet. Für die präzise Bestimmung der Gitterparameter wurde der Probe 
Silizium-Pulver als interner Standard beigemischt, auf dessen Reflexe die Korrektur der 
Winkelskala des Beugungsdiagramms erfolgte. Für die quantitative Auswertung der 
Beugungsdiagramme mit der Rietveldmethode wurde die Software der Firma Philips X’PERT 
PLUS Version 1.0 verwendet (siehe dazu Punkt 3). 
 
→ Magnetische Eigenschaften 
Die magnetischen Eigenschaften ausgewählter Phasen wurden an polykristallinem Legie-
rungsmaterial hinsichtlich der magnetischen Phasenüb rgänge zwischen dem ferromagne-
tischen und dem paramagnetischen Zustand (Curie-Temperatur) sowie zwischen bestimmten 
ferromagnetischen Ordnungszuständen bei tiefen Temperaturen in Abhängigkeit der Zusam-
mensetzung der Phasen aus den Elementen, der Temperatur und der äußeren magnetischen 
Feldstärke bestimmt. Dazu diente der Verlauf des magnetischen Momentes (oder einer äqui-
valenten Größe) über der Temperatur bei zeitlich konstantem, inhomogenen, äußeren Magnet-
feld (Bestimmung der Curie-Temperatur) sowie bei konstanter Temperatur und zeitlich 
veränderlichem, homogenen, äußeren Magnetfeld (Bestimmung ferromagnetischer Ordnungs-
zuständen). Hinsichtlich der Curie-Temperatur wurde ein Faraday-Magnetometer mit einer 
mittleren, magnetischen Flussdichte von ca. µ0H ≈ 0.58 T im Temperaturintervall von 323 bis 
673 K verwendet. Dabei resultiert die kritische Temp ratur des magnetischen Phasenüber-
ganges aus dem Extrapolationswert der M2.5-T - Kurve auf M2.5 = 0. Alle anderen magne-
tischen Zustände wurden entweder in einem Pulsfeldmagnetometer bei einer Temperatur von 
4.2 K (flüssiges He) in einem pulsierenden Magnetfeld zwischen µ0H ≈ -16 - 25 T  [Kru2001, 
Eck2001] oder in einem Extraktionsmagnetometer (Oxford, Teslatron 18) bei 5 K und einer 
magnetischen Flussdichte von -1 - 16 T anhand von Magnetisierungskurven beobachtet. 
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2. Typ-b Zustände 
 
An ausgewählten Legierungen (Typ-a) wurde mittels dynamischer Differenzkalorimetrie 
(DDK) (Netzsch STA 449) die kritische Temperatur von Phasenreaktionen gemessen. Die 
Aufheizrate betrug zwischen 30 und 50 K/min, wobei di  Legierungen ausschließlich bis in 
den schmelzflüssigen Zustand überführt wurden. Allerdings kann die Art der Phasenreaktion 
nur unter Kenntnis von weiteren Phasendiagramminformationen bestimmt werden, woraus 
sich eine wechselseitige Beurteilung von experimentellen und theoretischen Ergebnissen bei 
der Aufklärung der Phasengleichgewichte ergibt. Schwierigkeiten resultierten vor allem durch 
das Abdampfen der Sm-Komponente während des Heizvorganges, was insbesondere für die 
Bestimmung von Schmelztemperaturen eine frühzeitige Zersetzung der Sm-haltigen Phasen 
bewirkte. 
 
3. Typ-c Zustände 
 
Insitu Untersuchungen von Phasentransformationen erfolgten an ausgewählten Legierungen 
unter Verwendung einer STOE-Hochtemperaturkammer mittels Synchrotron-Röntgen-
beugung (SXRD) in Debye-Scherrer-Geometrie (Deutsche  Elektronen Synchrotron DESY, 
Synchrotronstrahlungslabor HASYLAB, Hamburg). Das Probenmaterial wurde dazu unter 
Argon-Atmosphäre in einer Kugelschwingmühle auf eine Partikelgröße von 25≤  µm 
pulverisiert und in mehrfach evakuierte Quarzglaskapillaren (∅0.3 mm) unter Helium-
Atmosphäre gefüllt und eingeschmolzen. Zur Aufnahme von Beugungsdiagrammen im 2θ-
Winkelbereich von 1 - 50° bzw. 3 - 85° mit einer Schrittweite von 0.004° diente ein OBI-
Image-Plate-Detektor sowie Strahlung der Wellenlänge von 0.6995 Å. Die exakte Wellen-
länge wurde mit einem Silizium-Standard bei Raumtemp ratur bestimmt. Die Temperatur-
intervalle für den Aufheiz- und Abkühlvorgang lagen zwischen 50 und 100 K. 
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6. Ergebnisse zu den einzelnen Phasen 
 
6.1 Die Gasphase 
 
Neben dem hohen Dampfdruck der reinen Sm-Komponente, welcher nach Yb und Eu 
der Dritthöchste aller Lanthanoide ist (verglichen bei einer Temperatur von 426 K [Gme1974]), 
liegt zudem ihre Verdampfungstemperatur unterhalb der Schmelztemperatur der Komponenten 
Zr und Mo, was folglich eine schmelzmetallurgische Direktlegierung dieser drei Elemente ver-
hindert. (Tschmelzen / Tverdampf. in Kevin: Fe: 1811 / 3134; Sm: 1345 / 2076; Zr: 2128 / 4682; Mo: 
2896 / 4912). Legierungen im Fe-Sm-Zr-Mo-System können daher nur durch Umgehen der 
Gasphase oder durch andere Verfahren, wie Pulvermetallurgie oder mechanische Legierungs-
verfahren, hergestellt werden. Aus diesem Grunde ist die Gasphase in Bezug auf die Herstell-
barkeit von Sm-haltigen Legierungen von besonderem Interesse. 
Im Gegensatz zum einführenden Beispiel, Punkt 4.2.1, werden die Phasengleichgewichte in 
diesem System lediglich bei Standarddruck von 1 bar untersucht, was die Beschreibung der 
Gasphase recht einfach gestaltet. Mit der Definitiosgleichung für die freie Enthalpie einer 
beliebigen Phase nach Gleichung (37), Punkt 2.3, sowie den Funktionen der freien Enthalpien 
Gas
iG der reinen und gasförmigen Elemente i nach JANF, M. W. CHASE [Cha1985], ergibt sich 
für die freie Enthalpie der quaternären Gasphase: 











Gas xxRTHGxHxG ln)(  
mit:  =i Fe, Sm, Zr, Mo.        (68) 
Die SERiH  in Gleichung (68) sind die Standard-Element-Referenzen nach SGTE [Din1991] für 
Fe und Mo in kubischraumzentrierter, Zr in hexagonaler und Sm in rhomboedrischer Struktur. 
Die ideale Mischungsentropie ist die Summe ihrer partiellen Anteile für die einzelnen gasför-
migen Elemente nach Gleichung (7), Punkt 2.2.1. Alle Modellparameter aus Gleichung (68) 
sind in Tabelle 8A (Anhang) zusammengefasst. 
 
6.2 Die flüssige Phase und die festen Lösungen 
 
Zur Modellierung der flüssigen Phase sowie auch der festen Lösungen sind bereits eine 
Reihe von Wechselwirkungsparameter aus den binären Subsystemen bekannt, die in Kombi-
nation mit den noch fehlenden Parametern der Systeme S -Zr und Sm-Mo einen vollständigen 
Satz von binären Beiträgen zur freien Mischungsenthalpie der Phasen liefern. Es wird sich im 
Weiteren zeigen, dass aus den Elementpaarungen Sm-Zr und Sm-Mo ausschließlich positive 
(antibindende) Beiträge zur freien Mischungsenthalpie resultieren, die insbesondere in weiten 
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Bereichen der flüssigen Phase des Systems die wechselseitige Löslichkeit der Komponenten 
Sm, Zr und Mo stark beschränken. Infolge dessen stehen die höherkomponentigen, intermetal-
lischen Phasen mit Flüssigkeiten im Gleichgewicht, die im wesentlichen durch die Wechsel-
wirkung von nur binären Elementpaarungen (Fe-Sm, Fe-Zr, Fe-Mo) dominiert werden (mit 
Ausnahme der C14-Laves-Phase und der τ1:4:9-Phase des Fe-Zr-Mo-Systems). Wechselwir-
kungsparameter höherer Ordnung (höher als binär) bleiben daher unberücksichtigt. 
Aufgrund der unterschiedlichen Kristallstrukturen, die die reinen Elemente in Abhängigkeit der 
Temperatur annehmen (allotrope Modifikationen der reinen Elemente), existieren auch genau 
so viele und verschiedene Lösungsphasen. Dabei können sich die Elemente in „Kristallstruktu-
ren“ lösen, in denen sie als reine Elemente nicht vorkommen. Beispielsweise löst sich Zr im 
kubischflächenzentrierten Fe, obwohl reines Zr diese Struktur nicht annehmen kann. Folglich 
besitzt das System, gemäß Tabelle 2, Punkt 5.1, insgesamt vier feste Lösungsphasen in den 
Strukturen der Raumgruppen Im-3m (krz, W-Typ), Fm-3 (kfz, Cu-Typ), P63/mmc (hdp, Mg-
Typ) und R-3m (rhomboedrisch, Sm-Typ). Wie in der flüssigen Phase, lösen sich die reinen 
Elemente zur Bildung ternärer und quaternärer fester Lösungen nur verhältnismäßig gering-
fügig ineinander, was ihre Beschreibung aus der Kombination der binären Wechselwirkungen 
rechtfertigt. Das thermodynamische Modell für die flüssige sowie für die festen Lösungen kann 
also völlig analog zueinander mit == ji Fe, Sm, Zr, Mo wie folgt formuliert werden: 
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Im Verglich mit dem Modell für die Gasphase wird die Abweichung vom idealen Verhalten der 




zum Ausdruck gebracht, welche nach Gleichung (19) Punkt 2.2.2 zusätzlich temperaturab-
hängig sein können. Alle Modellparameter sind in Tabelle 8A (Anhang) zusammengefasst. 
 
6.2.1 Die flüssige Phase und die festen Lösungen im S -Zr-System 
 
Für das Sm-Zr-System erfolgten experimentelle Untersuchungen zur Optimierung der 
Wechselwirkungsparameter 0,,
hdp




ZrSmL  unter Verwendung einer Typ-a-Legierung und 
einer Reihe, davon abgeleiteter, Typ-c-Zustände. Für die Bereitstellung der Legierung wurde 
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einer schmelzflüssigen Sm-Probe schmelzflüssiges Zr zugegeben, wobei die beiden Elemente 
nebeneinender im Lichtbogen aufgeschmolzen wurden. Die schnelle Wärmeabfuhr über die 
wassergekühlte Kupferplatte führte zu einem diffusen Einschluss beider Elemente ineinander, 
 
a) Überblick, links BE, rechts SE 
 
b) wie 2a, Details 
 
c) Stelle 2, SE 
 
d) wie 2c, BE 
 
e) FIB-Ätzbox 1, BE 
 
f) FIB-Ätzbox 2, BE 
 
 
Abb. 4 Rückstreuelektronen- (BE) bzw. Sekundärelektronen-Abbildungen (SE) einer Sm-Zr-
Legierung nach eine Wärmebehandlung bei 1173 K und 336 h; a-d: Die Abbildungen 
stammen direkt von der polierten Probenoberfläche. e-f: Die Abbildungen zeigen eine 
etwa 12×12 µm große FIB-Ätzstelle. 
Zr Sm 
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womit sich Phasengrenzflächen herausbilden konnten. Die Abbildungen 4a-4f zeigen Rück-
streuelektronen- (BE) und Sekundärelektronen-Aufnahmen (SE) der entstandenen Legierung 
nach einer Wärmebehandlung von 1173 K und 336 h. Aufgrund der höheren Ordnungszahl und 
höheren Sekundärelektronenausbeute erscheint die Sm-reiche Phase (nahezu reines Sm) etwas 
heller. Zur Verdeutlichung der inneren Probenstruktur wurden zusätzlich zu den Aufnahmen 
von der Probenoberfläche noch etwa 12×  µm große Oberflächenbereiche im fokussierten 
Ga+-Ionenstrahl (FIB: Focused Ion Beam) geätzt. Die Aufnahmen zeigen eine deutliche, 
schwammartige (blasige) Struktur der Sm-reichen Phase, die offensichtlich durch das massive 
Abdampfen von Sm aus der Schmelze zu erklären ist. Sehr ausgeprägt ist dabei die Gasblasen-
bildung im Bereich der Zr-reichen Phase (nahezu reines Zr), in der die Temperatur während des 
Schmelzvorganges höher als in der Sm-reichen Phase w r. 
Die chemische Zusammensetzung der Phasen wurde an vrschiedenen Stellen der Probenober-
fläche mittels standardbezogener WDX bei einer Elektronenenergie von 20 kV zu durchschnitt-
lich 1.2 ± 0.3 At.% Zr in der Sm-reichen Phase und 2.2 ± 0.2 At.% Sm (1 ± 0.5 At.% Sm nach 
Anätzen der Probenoberfläche mit 3-prozentiger Flusssäure) in der Zr-reichen Phase gemessen. 
Innerhalb eines größeren Fehlers für die Konzentrationsangabe konnten diese Resultate auch 
mit der standardfreien EDX bestätigt werden. 
Zusätzlich zur Elektronenmikroskopie wurden Röntgenbeugungsuntersuchungen mittels SXRD 
an Zr- und Sm-Standardmaterial (reine Elemente) sowie an der oben beschriebenen Sm-Zr- 
Legierung durchgeführt. Abbildung 5 zeigt einen Ausschnitt aus den Beugungsdiagrammen 
      
Abb. 5 SXRD-Beugungsdiagramme von elementarem Zr im Te peraturintervall von 1173 - 
373 K. Die Reflexlagen der kubischen Zr-Modifikation sind mit Symbolen () ge-




von reinem Zr, aufgenommen mit einer Temperaturschrittweite von 100 K im Abkühlmodus. 
Bis etwa 1173 K liegen die kubische Hochtemperaturmodifikation (W-Typ) sowie auch die 
hexagonale Niedertemperaturmodifikation (Mg-Typ) nebeneinander vor, wobei die Umwand-
lung zwischen den beiden Modifikationen im Aufheizmodus nicht völlig abgeschlossen war. 
Unterhalb 973 K existiert ausschließlich die hexagonale Modifikation. Damit kann die Trans-
formationstemperatur zwischen den beiden, allotropen Zr-Phasen, welche nach [Din1991] bei 
ca. 1140 K liegt, im Temperaturintervall von 1173 bis 973 K mit einer Abweichung von etwa 
67-167 K zu tieferen Temperaturen bestätigt werden. 
In Abbildung 6 sind die Beugungsdiagramme des Sm-Standards im Aufheizmodus dargestellt. 
Im Ausgangszustand, 300=T K, liegt das Sm weitestgehend amorph mit einer gerin n SmH2-
Verunreinigung vor, wobei das Hydrid bei ca. 1033 K zerfällt. Bei 673 K kristallisiert rhombo-
edrisches Sm und es entsteht eine geringe Menge Sm2O3 (∼ 8 Ma.%). (Ein Zusammenhang 
zwischen der Bildung von amorphem Sm und einer Sauerstoffkontamination ist nicht bekannt.) 
Die Umwandlung zwischen der rhomboedrischen (Sm-Typ) und der hexagonalen (Mg-Typ) 
Sm-Modifikation geschieht zischen 673 und 773 K undist danach abgeschlossen. Jedoch ist die 
 
 
Abb. 6 SXRD-Beugungsdiagramme des Sm-Standards zwischen 300 und 1213 K. Die Reflex-
positionen der einzelnen Phasen sind wie folgt farblich gekennzeichnet: Sm-rhom.   , 
SmH2       ,  Sm2O3-kub.    , Sm-hex.    , Sm5Si3    , Sm2O3-monokl.    , SmN     . 
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damit ermittelte Transformationstemperatur (Transformationsintervall) sehr niedrig und stimmt 
mit der Angabe nach [Din1991] (1007 K) nur sehr ungenügend überein. Diesbezüglich wurde 
eine Abhängigkeit der Transformationstemperatur zwischen der rhomboedrischen und der 
hexagonalen Sm-Modifikation durch Sauerstoffverunreinigungen von P. G. MARDON und C. C. 
KOCH [Mar1970] mittels XDR, Dilatometrie und Messung des lektrischen Wiederstandes 
untersucht. Es konnte dabei gezeigt werden, dass eine verhältnismäßig geringe Sauerstoff-
konzentration von 110 - 1300 At.ppm die Transformationstemperatur zwischen 713 und 871 K 
variieren lässt. 
Oberhalb etwa 1000 K setzt zunehmend eine Reaktion zwischen Sm mit dem Material der 
Quarzglaskapillare ein. Es bilden sich neben Sm2O3 in kubischer Struktur (Raumgruppe Ia-3) 
noch monoklines Sm2O3 (Raumgruppe C12/m1), SmN (Raumgruppe Fm-3m) und Sm5Si3 
(Raumgruppe P63/mcm). Alle Beugungsdiagramme wurden mit Hilfe der Rietveldmethode 
ausgewertet, wobei die Reflexe gemäß des farblichen Schemas in Abbildung 6 den einzelnen 
Phasen zugeordnet werden können. 
 
 
Abb. 7  SXRD-Beugungsdiagramme der Sm-Zr-Legierung zwischen 323 und 1073 K. Die 
Reflexpositionen der einzelnen Phasen sind wie folgt farblich gekennzeichnet: 
Sm-rhom.   , SmH2    ,  Sm2O3-kub.   , Sm-hex.   , Sm5Si3   , Sm2O3-monokl.   , 
SmN     , Sm3C     , Zr-hex     . 
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Abbildung 7 zeigt die SXRD-Ergebnisse für die Sm-Zr-Legierung im Aufheizmodus, wobei die 
Reflexe der einzelnen Phasen ebenfalls farblich gekennzeichnet sind. Die Umwandlungstempe-
ratur zwischen der rhomboedrischen und der hexagonalen Sm-Modifikation ergab sich auf-
grund der kleineren Temperaturschrittweite (50 K) bei der Aufnahme der Beugungsdiagramme 
im Intervall zwischen 723 und 773 K. Die Transformation zwischen den beiden Zr-Modi-
fikationen wurde bis 1073 K nicht beobachtet. Neben d  Reflexen der Verunreinigungsphasen 
(zusätzlich noch Sm3C mit einem Phasenanteil von ∼7 Ma.%, stabil bis ca. 873 K) gibt es keine 
Reflexe, die auf die Bildung einer intermetallischen Phase in diesem System schließen lassen. 
Ein Vergleich der Gitterparameter a und c der hexagonalen Zr-reichen (krz-Zr) bzw. der hexa-
gonalen Sm-reichen Phase (hdp-Sm) mit den entsprechenden Werten ihrer Reinelementstan-
dards ist in den Abbildungen 8a und 8b dargestellt. Dabei sind die jeweiligen Legierungswerte 
vermindert um die Standardwerte über der Temperatur aufgetragen. Aus der Abbildung geht 
zunächst hervor, dass bei einer Temperatur von 773 K die Elementarzelle der Sm-reichen hdp-
Phase der Legierung gegenüber der des Sm-Standards in a- und c-Richtung signifikant ver-
größert ist, wobei die entsprechenden Änderungen für die Elementarzelle der Zr-reichen hdp-
Phase vergleichsweise gering sind. Weiterhin ist zu beobachten, dass sich mit zunehmender 
Temperatur die Elementarzelle der Sm-reichen hdp-Phase in der Legierung gegenüber der des 
Standards deutlich verkleinert (die totale Änderung beträgt ca. 1.7 % für a und 0.8 % für c), 
wohingegen die Werte für die Zr-reiche Phase nahezu konstant bleiben. 
 
Abb. 8  Darstellung der Gitterparameterdifferenz für die hexagonale Sm- und Zr-Phase aus den 
Werten der Legierung vermindert um die entsprechenden Werte des Standards. 
a) Differenz des Gitterparameters a mit ∆a = a(Legierung)-a(Standard); b) Differenz 
des Gitterparameters c mit ∆c = c(Legierung)-c(Standard); Die Verbindungslinien 
zwischen den Messpunkten dienen zur optischen Orientieru g. 
 
 66 
Aus den Röntgenbeugungsuntersuchungen ist bekannt, dass in der Sm-Zr-Legierung sowie im 
Sm-Standard H-, N-, O- und C-Verunreinigungen enthalten sind (SmH2 im Ausgangszustand 
und die Bildung von Sm2O3, Sm3C und SmN bei erhöhten Temperaturen), welche ebenfalls in 
gelöster Form in den Metallphasen vorkommen sollten. Zusätzlich kann angenommen werden, 
dass die Konzentration an gelösten Verunreinigungselementen in der Sm-reichen hdp-Phase der 
Legierung größer als im Standard ist, da die Legierung thermisch vorbehandelt wurde. Folglich 
sollte die größere Elementarzelle der hdp-Phase bei 773 K, nach den Abbildungen 18a und 18b, 
durch die zusätzlich gelöste Menge an Gasen und Kohlenstoff verstanden werden. Jedoch exis-
tieren diesbezüglich nur sehr wenig Literaturangaben. Der Einfluss von Wasserstoff auf die 
Gitterparameter der seltenen Erden Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Lu, (Y, Sc) wurde von F. H. 
SPEDDING und B. J. BEANDRY [Spe1971] untersucht. Danach nehmen die Gitterparameter gesät-
tigter Proben beginnend mit Gd zu und erreichen sehr große Werte für Tm und Lu. 
Im Gegensatz zu Sm ist der Einfluss der gelösten Elemente H, N, O und C auf die Gitter-
parameter von reinem Zr gut bekannt [Lic1960, Hol1961, Kor1962, Dou1963, Boi1969] und es 
zeigt sich durchweg ein linearer Anstieg der Parameter mit zunehmender Konzentration dieser 
Elemente. Allerdings wurde für die Zr-reiche hdp-Phase nach den Abbildungen 18a und 18b 
keine signifikante Abweichung zwischen Legierung- und Standardwerten gefunden. Die Gitter-
parameter von hdp-Zr in der Legierung stimmen mit denen des Zr-Standards für alle Tempe-
raturen nahezu überein. Dieses Ergebnis legt auch nahe, dass die gemessene Sm-Konzentration 
in der Zr-reichen Phase der Legierung eher einen Probenpräparationseffekt (Poliereffekt: Sm 
besitzt eine wesentlich weichere und schmierfähigere Konsistenz als Zr) als eine wahre Lös-
lichkeit von Sm im hdp-Zr darstellt. Immerhin sollten die Gitterparameter durch den Einbau 
des wesentlich größeren Sm-Ions signifikant ansteigen (Ionenradien in Kristallen: Zr+4: 0.84 Å, 
Sm+3: 1.08 Å). Darüber hinaus wurde durch Anätzen der Probenoberfläche mit 3-prozentiger 
Flusssäure die gemessene Konzentration von Sm im hdp-Zr um etwa 50 % (siehe oben) 
reduziert. Im Gegensatz dazu verringern sich die Gitterparameter der Sm-reichen Phase in der 
Legierung gegenüber denen im Standardmaterial mit steigender Temperatur (siehe die Abbil-
dungen 18a und 18b), wobei für den Gitterparameter a in nahezu linear Zusammenhang 
resultiert. Offensichtlich handelt es sich bei der gemessenen Zr-Konzentration in der Sm-
reichen hdp-Phase tatsächlich um einen Lösungseffekt, d r sich mit ansteigender Temperatur 
noch erhöht. Für die Optimierung der Wechselwirkungsparameter im Sm-Zr-System wird der 
Löslichkeitswert von 1.2 ± 0.3 At.% Zr in der Sm-reicher hdp-Phase bei 1173 K sowie eine 
vernachlässigbare kleine Löslichkeit von Sm in Zr zugrundegelegt. Zusammen mit den 
Literaturinformationen nach Punkt 5.2.5 können die Gl ichgewichte des Systems zwischen der 
flüssigen Phase und den festen Lösungsphasen näherugsweise berechnet werden. 
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6.2.2 Die flüssige Phase und die festen Lösungen im S -Mo-System 
 
Für das Sm-Mo-System wurde im Zusammenhang mit den experimentellen Untersuch-
ungen zum ternären Sm-Zr-Mo-System Sintermaterial (Legierung 1, Tabelle 6A, Anhang) aus 
Pulvern der reinen Elemente hergestellt (siehe dazu Punkt 6.8). Die mittels WDX gemessenen 
gegenseitigen Löslichkeiten der Elemente Sm und Mo lagen nach Anätzen des Probenmaterials 
mit 3-prozentiger Flusssäure unterhalb der Bestimmungsgrenze von ca. 0.05 At.%. Eine inter-
metallische Phase der beiden Elemente wurde nicht gefunden. 
Prinzipiell kann bei verschwindender (unbestimmbar kleiner) Löslichkeit der Komponenten 
untereinander sowie bei völliger Abwesenheit von intermetallischen Phasen das Phasendia-
gramm nach der CALPHAD-Methode nicht aufgestellt werden, da die Wechselwirkungspara-
meter, mit denen die jeweilige Ausdehnung der Mischungslücken für die flüssige Phase und 
den festen Lösungsphasen festliegt, innerhalb der verwendeten thermodynamischen Modelle 
gegen unsinnig hohe Werte streben. Aus diesem Grunde wurden die benötigten Parameter aus 
Werten nach einem von A. R. MIEDEMA [Mie1977, Mie1980] entwickelten semiempirischen 
Verfahren zur Abschätzung der Mischungsenthalpie für binäre Lösungen von Seltenerd- und 
Übergangsmetallen (auch für Lösungen zwischen Übergansmetallen) sowie nach einem von T. 
TANAKA  [Tan1990, Tan1996] angegebenen Zusammenhang zwischen der Mischungsenthalpie 
und der Überschussentropie berechnet. Die dazu verwendete Software (PTP Version 0.4) und 
die notwendigen Datenbankmodule (DELTA und EXGEP) entstanden an der Universität Osaka 
(Japan), H. KUMAR und T. TANAKA  [Kum1996]. 
      
Abb. 9 Berechnete molare Mischungsenthalpie MIXH∆  und molare Überschussentropie 
ÜBSS∆  hypothetischer fester und flüssiger Lösungen aus Sm und Mo. 
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Abbildung 9 zeigt den Verlauf der berechneten molaren Mischungsenthalpie MIXH∆  sowie 
der Überschussentropie ÜBSS∆  als Funktionswerte der Mo-Konzentration für hypothetische 
feste und flüssige Lösungen der Komponenten Sm und Mo. Aus den 25 Datenpunkten pro 
Kurve können die Wechselwirkungsparameter im Sinne der CALPHAD-Methode durch An-
passen der entsprechenden thermodynamischen Funktionen nach der Methode der kleinsten 
Quadrate mit hoher Genauigkeit berechnet werden. Der mathematische Zusammenhang zur 
molaren, freien Mischungsenthalpie lautet: 
)( MIXÜBSMIXMIX SSTHG ∆+∆⋅−∆=∆  
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woraus sich für die Anpassung der Wechselwirkungsparameter an die Datenpunkte der molaren 
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ergeben. In den Gleichungen (70) bis (72) stehen i und j für die Komponenten Sm und Mo und 
ka  bzw. kb  für Koeffizienten nullter und erster Ordnung der Temperatur, siehe dazu Glei-
chung (19), Punkt 2.2.2. Der Wert für n wurde aus der Betrachtung des mittleren Fehlers der 
Anpassung ermittelt und liefert mit 6=n  ausreichend gute Ergebnisse. Damit ergeben sich für 
das Sm-Mo-System die Wechselwirkungsparameter 0, ,
Φ




MoSmL  der flüssigen Phase 
sowie aller festen Lösungsphasen unter Vernachlässigung ihrer speziellen Kristallstruktur. Die 
so erhaltenen Modellparameter sind in Tabelle 8A (Anhang) zusammengefasst. 
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6.3 Die intermetallischen Phasen Sm2Fe17 und τ2:17  
 
 Die intermetallische Sm2Fe17-Phase (rhomboedrische 2:17) wurde in den ternären 
Systemen Fe-Sm-Zr und Fe-Sm-Mo sowie im quaternären System experimentell untersucht. 
Dabei tritt im Fe-Sm-Zr-System sowie im quaternären System zusätzlich die kristallo-
graphisch verwandte τ2:17-Phase (hexagonale 2:17) auf, die nicht durch Ordnungsübergänge 
aus der Sm2Fe17-Phase hervorgeht, sondern als stabile, ternäre und q asiternäre Phase des 
Systems aufzufassen ist. Aufgrund der komplizierten V rhältnisse im Fe-Sm-Zr-System soll 
zunächst die Bildung der beiden 2:17-Phasen in diesem System untersucht werden, um im 
Anschluss die Diskussion auf die noch fehlende Mo-Komponente auszudehnen. 
 




 Die Bildung und Gleichgewichte der beiden 2:17-Phasen wurden mit Hilfe von Typ-a- 
und Typ-b-Zuständen untersucht. (Die mit Typ-b untersuchten Schmelzpunkte der Phasen 
sind in Tabelle 7A im Anhang angegeben.) Allerdings konnte aufgrund ihrer nahezu 
identischen Kristallstrukturen sowie nur geringer Unterschiede in der chemischen Zusammen-
setzung eine Trennung zwischen den beiden Phasen mittels elektronenmikroskopischen 
Methoden nicht eindeutig genug erfolgen. Eine weiter  Schwierigkeit bestand darin, dass 
entsprechend der Erstarrungsreihenfolge (siehe Punkt 7.7) die relativ niedrig schmelzenden 
2:17-Modifikationen (1524-1580 K) zusammen mit dem höherschmelzenden freien Fe 
(1811 K) und der Zr-reichen C15-Laves-Phase (1946 K) entstehen, deren abschließende peri-
tektische Umwandlung (Einstellung der Gleichgewichte aus den Primärphasen nach der 
Erstarrung) mangels genügender thermischer Aktivierung nur sehr unvollständig abläuft. 
Außerdem nehmen mit steigender Wärmebehandlungstemperatur die Verarmungseffekte 
durch das Abdampfen der Sm-Komponente immer stärker zu. 
Um die störenden Primärphasen und das gemeinsame Auftreten beider 2:17-Modifikationen 
in einer Legierung zu unterdrücken, wurde durch Rascherstarren von vorlegiertem Material 
zunächst ein metastabiler Zustand erzeugt, der sich durch eine anschließende Wärmebe-
handlung sehr leicht in den Gleichgewichtszustand überf hren lässt. Diesbezüglich wurden 
metastabile Zustände im binären Fe-Sm-System für die Zusammensetzungsverhältnisse von 
Sm:Fe = 1:5, K. NASSAU [Nas1960], und Sm:Fe = 1:7, A. E. RAY [Ray1966] bereits nachge-
wiesen und betreffen die Bildung der 1:5-Phase im CaCu5-Typ (Raumgruppe P6/mmm, Nr. 
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191) bzw. die Bildung der 1:7-Phase im TbCu7-Typ (Raumgruppe P6/mmm, Nr. 191), wobei 
beide nach kurzer Wärmebehandlung in stabilere Phasen zerfallen. 
Diese metastabilen Strukturen existieren auch in einer Reihe weiterer, binärer SE-Fe-Systeme, 
bei denen ausgehend von der 1:5-Struktur durch teilweise Substitution der SE-Atome durch 
Fe-Atome zunächst die 1:7-Strukur und später die rhomboedrische (SE2Fe17) bzw. die hexa-
gonale 2:17-Struktur (binäre Variante der τ2:17-Phase) entstehen und sich dabei die Kristalle 
immer stärker mit Fe-Atomen anreichern, H. H. STADELMAIER  [Sta1984]. Allerdings sind die 
beiden 2:17-Modifikationen nicht in allen Systemen nebeneinander stabil und es zeigt sich, 
dass für die leichteren SE-Elemente eher die rhomboedrische Variante im Th2Zn17-Typ ge-
bildet wird, wohingegen für die schwereren SE-Elemente vorrangig die hexagonale Struktur 
im Th2Ni17-Typ entsteht. Diese Tatsache kann aufgrund der kleiner n Atomradien der schwe-
reren SE-Elemente (Lanthanidenkontraktion) auch in einem geometrischen Zusammenhang 
interpretiert werden, wobei durch die kleineren SE-Atomradien die Bildung der hexagonalen 
Modifikation begünstigt wird. Mischzustände existieren im Übergangsbereich zwischen 
leichten und schweren SE-Elementen sowie in Variation mit der Temperatur. Beispielsweise 
entstehen beide Modifikationen als Nieder- und Hochtemperaturphase in den SE-Fe-Systemen 
für SE = Y, Ce, Gd, Tb [Kub1982, Gsc1991, Mat2003]. Unter Einwirkung eines dritten Legie-
rungspartners lassen sich beide Modifikationen auch in ternären Systemen stabilisieren 
[Jam1977, Coe1991]. Dabei spielen vorrangig die Elemente Zr und C eine wichtige Rolle, die 
in einer Reihe bisher untersuchter Systeme die Zweiphasigkeit der 2:17 bewirken [Jam1977, 
Der1987, Fuk1987, Mau1993, Lef1997]. 
 
6.3.1.2 Diskussion der experimentellen Ergebnisse 
 
Das rascherstarrte Material zeigt für die einzelnen L gierungszusammensetzungen, 
siehe Tabelle 3, neben einem Anteil an amorpher Phase sowie etwas freiem Fe in den Legie-
rungen 1 und 4, durchweg die Bildung der metastabilen 1:7-Phase. Die jeweilige Einwaage an 
Komponenten wurde in zahlreichen Vorversuchen derart ermittelt, dass nach der Wärmebe-
handlung bei 1273 K und 1 h die Sm2Fe17- sowie die τ2:17-Phase getrennt voneinander sowie 
nahezu einphasig und ihren gesamten Löslichkeitsbereich überdeckend entstehen (siehe dazu 
auch Punkt 7.7). Dazu werden in Tabelle 3 die Legierungen hinsichtlich ihrer Zusammen-
setzung in drei verschiedene Zustände, Z1 bis Z3, unterteilt. Zustand Z1 gibt die Zusammen-
setzung der Legierung gemäß der eingewogenen Komponenten vor dem Schmelzprozess an, 
der Zustand Z2 die Zusammensetzung der Legierungen ach der Rascherstarrung und Zustand 
Z3 die Phasen- bzw. die Legierungszusammensetzung nach der Wärmebehandlung. Bezüglich 
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Tabelle 3 tritt massiver Sm-Verlust in der schmelzflüssigen Phase zwischen Zustand Z1 und 
Z2 sowie auch zwischen den festen Zuständen Z2 und Z3 während der Wärmebehandlung 
auf, woraus eine 1-3 µm dicke Verarmungszone am Proben and des bandförmigen Proben-
materials resultiert (Dampfdruck der reinen Sm-Kompnente bei 1273 K = 1.6 kPa). Inner-
halb dieser Zone entstehen je nach Zusammensetzung der Legierungen eine gewisse Menge 
an freiem Fe- und Zr-reichen Verunreinigungsphasen (Zr-reiche C15-Laves und Fe23Zr6). Die 
Phasenanteile der einzelnen Legierungen wurden gemäß der Analyseverfahren an Typ-a- 
Zuständen (Punkt 5.3) mittels XRD sowie die chemische Zusammensetzung der einzelnen 
Phasen mit WDX und die Legierungszusammensetzung mit WDX und ICP-OES bestimmt. 
Aufgrund der Probenrandeffekte an den wärmebehandelten Legierungen lag der Analysewert 
für die mit ICP-OES gemessenen Legierungszusammensetzungen im Sm-Gehalt etwas 
niedriger und im Fe- und Zr-Gehalt etwas höher, da sich die WDX-gemessenen Werte nur auf 
das innere Volumen der Proben und die ICP-OES-gemessen n Werte auf das Gesamtvolumen 
einschließlich der Probenbänder beziehen. Zusätzlich waren die Proben mit einer leichten 
Kondensatschicht an Sm-reicher Phase bedeckt, dereng naue Zusammensetzung und Struktur 
 
        
 
Abb. 10 Rückstreuelektronen-Aufnahmen von Legierung 5. Die Abbildung zeigt die Quer-
schnittsfläche entlang der Schmalseite der bandförmigen Probe. Die dunklen 
Außenbereiche liegen direkt an der Probenoberfläche und sind aufgrund der, 
während der Wärmebehandlung, abdampfenden Sm-Komponente im Mittel Sm-
ärmer als der Rest der Probe (Verarmungszone). 
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Tabelle 3  
Analyseergebnisse für die rascherstarrten Fe-Sm-Zr-Legierungen in den Zuständen Z1 bis Z3, 
Die Fe-Konzentrationen sind ergänzt zu 100 At.% der reinen Komponenten, Der Messfehler 
der Einzelmessung besitzt die Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
            Legierungs-  Rad- Phasen- Phasen-  Gitter-  
 zusammensetzung geschwind. anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Zr        m/s Ma.% Phase    At.% Sm    At.% Zr a [Å]   c [Å] 
 
1 Z1 11.11 0.01 
 Z2 9.02 0.0 40 ∼ 88 1:7 10.42 0.02 4.9051 4.1941 
     ∼ 12 Fe --- --- 2.86755 
 
 Z3 9.02 0.0 wärmebeh. 78 Sm2Fe17 10.8
2 0.0 8.55286 12.4441 
     22 Fe --- --- 2.86752 
2 Z1 11.11 1.31 
 Z2 10.12 1.32 40 ∼100 1:7 10.12 1.33 4.9017 4.1858 
 
 Z3 9.72 1.22 wärmebeh. 94 Sm2Fe17 10.2
2 1.22 8.54847 12.4451 
     4 Fe --- --- 2.86757 
3 Z1 11.11 2.51 
 Z2 10.12 2.42 40 ∼100 1:7 10.12 2.42 4.9047 4.1851 
 
 Z3 9.62 2.32 wärmebeh. 99 Sm2Fe17 9.7
2 2.52 8.54539 12.43299 
     1 Fe23Zr6 --- --- 11.7474 
4 Z1 8.61 1.61 
 Z2 6.82 1.52 40 ∼ 94 1:7 7.22 1.52 4.86398 4.20598 
     ∼ 6 Fe --- --- 2.86999 
 
 Z3 7.02 / 6.753      1.52 / 1.683 wärmebeh. 76 τ2:17 7.42 1.62 8.49183 8.32235 
     24 Fe --- --- 2.867929 
5 Z1 7.61 3.21  
 Z2 7.22 3.22 40 ∼100 1:7 7.22 3.22 4.8585 4.20397 
 
 Z3 7.12 / 6.473    2.62 / 3.173 wärmebeh. 75 τ2:17 7.12 3.22 8.47944 8.32301 
     18 Fe --- --- 2.867300 
     7 Fe23Zr6 --- --- 11.7341 
6 Z1 7.31 4.71 
 Z2 7.12 4.72 30 ∼100 1:7 7.12 4.72 4.86078 4.203 
  
 Z3 6.62 / 6.173    4.72 / 4.823 wärmebeh. 82 τ2:17 6. 72 4.82 8.46956 8.32348 
     13 Fe --- --- 2.86683 
     6 C15-Laves  --- --- 7.0181 
     1 Fe23Zr6 --- --- 11.7283 
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Tabelle 3  
Fortsetzung 
 
            Legierungs-  Rad- Phasen- Phasen-  Gitter-  
 zusammensetzung geschwind. anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Zr        m/s Ma.% Phase    At.% Sm    At.% Zr a [Å]   c [Å] 
 
7 Z1 6.81 6.81 
 Z2 6.12 6.72 20 --- 1:7 6.12 6.72 4.8773 4.1771 
  
 Z3 5.52 / 5.603    6.02 / 6.923 wärmebeh. 68 τ2:17 6.22 6.92 8.46605 8.32417 
     18 Fe --- --- 2.86733 
     13 C15-Laves   --- --- 7.01538 
     1 Fe23Zr6 --- --- 11.7283 
8 Z1 6.51 8.01  
 Z2 5.32 8.02 20 --- 1:7 5.32 8.02 4.8704 4.182 
 
 Z3 5.32 / 5.183    7.62 / 8.043 wärmebeh. 67 τ2:17 5. 92 8.42 8.46426 8.32529 
     16 C15-Laves   --- --- 7.01708 
     15 Fe --- --- 2.86743 
     2 Fe23Zr6 --- --- 11.7365 
       
 1 Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung entspricht der Einwaage. 
 2 Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurde mit WDX bestimmt. 
 3 Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurde mit ICP-OES bestimmt. 
 --- Der Wert konnte nicht ermittelt werden. 
 
 
mangels genügender Partikelgröße und Beugungsintensität jedoch nicht eindeutig bestimmt 
werden konnte. Abbildung 10 zeigt eine Rückstreuelektronen-Aufnahme von Legierung 5 
(Tabelle 3) nach der Wärmebehandlung, wobei die Probe entlang der Längsachse des Bandes 
hochkant in das Einbettmittel eingelassen wurde. Di Verarmungszone (im Randbereich der 
Probe) erscheint aufgrund der geringeren, mittleren Ordnungszahl (Sm-ärmerer) etwas 
dunkler als das restliche, innere Volumen. 
In Abbildung 11a-d ist eine Ineinanderstellung von Beugungsdiagrammen des rascherstarrten 
(gestrichelte Kurve) bzw. wärmebehandelten (durchgezo ne Kurve) Zustandes der Legie-
rungen 1, 3, 4 und 8 gezeigt, wobei ausgehend von der 1:7-Struktur des rascherstarrten 
Zustandes die Wärmebehandlung zu den gewünschten Phasen mit Gehalten von 0 - 2.5 At.% 
Zr und 10.8 - 9.7 At.% Sm für die Bildung der Sm2Fe17-Phase sowie 1.6 - 8.4 At.% Zr und 
7.4 - 5.8 At.% Sm für die Bildung der τ2:17-Phase führte. Beide 2:17-Phasen sind eindeutig an 
ihren Reflexen zu identifizieren [He1993], wodurch eine Durchmischung der Modifikationen 
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ausgeschlossen werden kann. (Sehr einfach lassen sich beide Phasen am Auftreten des (023)-
Reflexes der hexagonalen 2:17 unterscheiden.) Die Hauptreflexe der Verunreinigungsphasen 
sowie des internen Standards (Silizium) sind in der Abbildung mit Symbolen gekennzeichnet. 
 
 
Abb. 11 XRD-Beugungsdiagramme des rascherstarrten (g strichelte Kurve) und wärmebe-
handelten (durchgezogene Kurve) Zustandes der Legierung n 1 (a) und 3 (b) sowie 
der Legierungen 4 (c) und 8 (d). Die Symbole kennzeichnen die 2θ-Position der 
Hauptreflexe des internen Si-Standards () und der Verunreinigungsphasen αFe 
(), C15-Laves () und Fe23Zr6 (). Im rascherstarrten Zustand zeigen alle Legie-
rungen die metastabile 1:7-Phase. In Abhängigkeit der Zusammensetzung entsteht 
in den Legierungen 1 und 3 die rhomboedrische 2:17-Phase (Sm2Fe17) und in den 
Legierungen 4 und 8 die hexagonale 2:17-Phase (τ2:17). 
 
Kristallographisch gesehen, können die 1:5- bzw. 1:7-Struktur als eine Zusammenlagerung 
von zwei verschiedenen Schichtebenen aufgefasst werden, wobei die eine Ebene nur Fe-
Atome und die andere Ebene Sm-Atome (1:5-Struktur) als auch Fe-Atome (1:7-Struktur) 
enthält. Dabei kann die 1:7-Struktur von der 1:5-Strucktur durch die regellose Besetzung von 
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Sm-Atomen durch eine Fe2-Spezies (zwei entlang der c-Richtung des Kristalls angeordnete 
Fe-Atome, Fe-dumbbells) abgeleitet werden. Erfolgt diese Substitution vonSm-Atomen nicht 
regellos, d. h. ordnen sich die Fe2-Spezies in bestimmter Weise an, so entsteht entweder die 
rhomboedrische (2-Zähligkeit der Fe2) oder die hexagonale 2:17-Phase (6-Zähligkeit der Fe2).
Die rhomboedrische 2:17-Phase kann dann als Übereinanderschichtung von insgesamt drei 
unterschiedlichen Schichtebenen in ...CABCABCAB...-Sequenz und die hexagonale τ2:17 in 
nur zwei Schichtebenen in ...ABABAB...-Sequenz aufgefasst werden. In Abbildung 12a ist 
die Superposition der 1:7-Struktur mit der rhomboedrischen 2:17-Struktur und in Abbildung 
12b mit der hexagonalen 2:17-Struktur gezeigt. Für die Darstellung wurde eine Zentralpro-
jektion entlang der c-Achse gewählt. Aus der Abbildung geht zunächst hervor, dass die über-
lagerten Punktgitter der betrachteten Strukturen idt sch sind. Allerdings werden die Gitter-
punkte unterschiedlich besetzt. Die großen Atome (dunkel + hell) entsprechen den Sm-
Atomen und den Schwerpunktpositionen der Fe2-Spezies, welche beide in der 1:7-Struktur 
regellos auf diesen Plätzen verteilt sind. Im weiter n kennzeichnen die großen, dunklen 




Abb. 12  a) Superposition der 1:7- mit der rhomboedrischen 2:17-Struktur (Zentralprojektion 
entlang der c-Richtung, die obere Ebene ist vom Typ C); b) Superposition der 1:7- 
mit der hexagonalen 2:17-Struktur (Zentralprojektion entlang der c-Richtung, die 
obere Ebene ist vom Typ B); große dunkle Atome entsprechen Sm-Atomen und 
Fe2-Spezies in der 1:7-Struktur bzw. Fe2-Spezies in den zwei 2:17-Strukturen; 
große und helle Atome sind Sm-Atome und Fe2-Spezies in der 1:7-Struktur bzw. 
Sm-Atome in den 2:17-Strukturen; kleine und helle Atome sind Fe-Atome in allen 
drei Strukturen gleichermaßen. 
12a 
12b 
Fe2+Sm in 1:7-Struktur 
Fe2 in 2:17-Struktur 
Fe 
Fe2+Sm in 1:7-Struktur 
Sm in 2:17-Struktur 
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2:17-Struktur (unterschiedliche Ordnungszustände der Fe2-Spezie in den beiden 2:17-Modifi-
kationen). Alle verbleibenden Atome sind Fe-Atome, die gleichermaßen in allen Strukturen 
vorkommen. Wie bereits erwähnt, ist der Unterschied zwischen den beiden 2:17-Modifika-
tionen mit der Zähligkeit der Fe2-Spezies aufgrund der unterschiedlichen Schichtung der A-, 
B- und C-Ebenen verbunden, wobei die Ebenen A und B 6-Zählig und die Ebene C nur 
2-Zählig entsprechend ihrer Lage zueinander sind. I Abbildung 12a ist die obere Ebene vom 
Typ C und in 12b vom Typ B. Ihre unterschiedliche Zähligkeit in den jeweiligen Strukturen 
kann aus der Abbildung durch Verschieben der c-Achse um 1/3a und 
2/3b der rhombo-
edrischen Zelle und der Definition von hexagonalen Tripel-a-Achsen der hexagonalen Zelle 
nachgeprüft werden. (Die Ebene B folgt der hexagonalen Symmetrie, die Ebene C nicht.) Die 
Transformation zwischen den Elementarzellen der 1:7(1:5) und den beiden 2:17-Modifi-
kationen folgt aus einfachen geometrischen Betrachtungen und kann folgendermaßen ange-
geben werden: c1:7(1:5)
 = c2:17R 3/ ; c1:7(1:5) = c2:17H 2/ ; a1:7(1:5) = a2:17R 3/  = a2:17H 3/ ; 
c2:17R = 3c2:17H 2/ , wobei 2:17R für die rhomboedrische 2:17 (Sm2Fe17-Phase) und 2:17H für 
die hexagonale 2:17 (τ2:17-Phase) steht. 
Die besondere experimentelle Situation, dass sich beide 2:17-Phasen aus der gleichen meta-
stabilen Zwischenphase durch Wärmebehandlung erzeugen lassen, liefert eine Möglichkeit, 
die kristallographischen Prozesse in Analogie zu allen drei Phasen zu betrachten. Aus den 




Abb. 13 a) Gemessene Elementkonzentrationen für Fe, Sm und Zr in der 1:7-Phase (WDX); 
Die Konzentrationen für Fe und Sm sind über der Konzentration von Zr aufgetragen. 
b) Gitterparameter a und c der 1:7-Phase aufgetragen über der Elementkonzentration 
von Zr; Die Verbindungslinien zwischen den Messpunkte  dienen zur optischen 
Orientierung. Alle Messpunkte sind gemäß Tabelle 3 durchnummeriert. Die Fehler 
der Einzelmessungen können nach Tabelle 3 abgeschätzt werden. 
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zunächst klar, dass ihre Löslichkeit für alle drei Komponenten den Konzentrationsbereich der 
sich später bildenden 2:17-Modifikationen überdeckt. Folglich laufen während der Wärme-
behandlung nur noch Umordnungs- und Ausscheidungsprozesse ab, die abhängig von der 
Zusammensetzung der 1:7-Phase entweder die rhomboedrische oder die hexagonale 2:17-
Phase entstehen lassen. Abbildung 13a zeigt die gemessenen Elementkonzentrationen und 
Abbildung 13b die entsprechenden Gitterparameter, wobei für letztere lediglich die Werte für 
die Proben 1 bis 6 angegeben sind (siehe weiter untn). Die Zahlen über den einzelnen Mess-
punkten geben die Probennummer nach Tabelle 3 an. Abbildung 13a veranschaulicht den 
ternären Homogenitätsbereich der 1:7-Phase, wobei die Elementkonzentrationen mit Aus-
nahme der Proben 1 und 4 den Zusammensetzungen der Legi ung entsprechen und bewusst 
gewählt wurden. 
Die Gitterparameter, Abbildung 13b, zeigen starke Deformationseffekte der Elementarzelle, 
wobei sich mit fallender Sm-Konzentration der Gitterparameter a verringert und der Gitter-
parameter c ansteigt. Besonders deutlich kann dieser Effekt an de  Proben 2 und 4 sowie 3 
und 5 beobachtet werden, welche paarweise stark unterschiedliche Sm-Konzentrationen aber 
ähnliche Zr- und Fe-Konzentrationen aufweisen (gemessen an der relativen Änderung der 
Elementkonzentrationen). Die Elementarzelle der 1:7-Phase wird also im Konzentrations-
bereich für die Proben 1 bis 6 mit fallender Sm-Konzentration (steigender Zr-Konzentration) 
in a-Richtung (a = b) schmaler und in c-Richtung länger. 
Abbildungen 14a und 14b zeigen die gemessenen Elementkonzentrationen der nach der 
Wärmebehandlung gebildeten 2:17-Modifikationen, wobei die Konzentrationen von Sm und 
Fe über der Zr-Konzentration dargestellt ist. Die Zusammensetzung dieser beiden Phasen 
entspricht der bewusst gewählten Zielzusammensetzung, für die ein getrenntes Auftreten der 
beiden 2:17-Modifikationen möglich wurde. Die Abbildungen verdeutlichen, dass aus dem 
Konzentrationsraum der metastabilen 1:7-Phase nunmehr zwei verschiedene Konzentrations-
räume für die beiden 2:17-Phasen entstanden sind. Die Gitterparameter der beiden 2:17-
Phasen sind im Vergleich zu den Gitterparametern de 1:7-Phase in den Abbildungen 14c und 
14d wiedergegeben, wobei die Parameter der 2:17-Phasen uf die Elementarzelle der 1:7-
Phase transformiert wurden. Als Abszisse ist hierbei die Sm-Konzentration gewählt, da in der 
kombinierten Darstellung jeweils der stärkste Effekt verdeutlicht werden soll. Aus den 
Abbildungen geht zunächst hervor, dass die tendenziellen Änderungen der Elementarzelle mit 
veränderter Sm-Konzentration zwischen der 1:7-Phase und den beiden 2:17-Modifikationen 
analog sind. Mit fallender Sm-Konzentration verlängert sich also die Elementarzellen in 
c-Richtung und verkürzt sich in a-Richtung. Dabei fällt das resultierende Elementarzell-
volumen rapide ab (Abbildung 14e). Im Gegensatz dazu erfolgt bei der Phasentransformation
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Abb. 14)  Elementkonzentrationen für Sm und Fe aufgetragen über der Zr-Konzentration der 
rhomb. 2:17 (2:17R); b) Elementkonzentrationen für Sm und Fe aufgetragen über der 
Zr-Konzentration der hex. 2:17 (2:17H); c) Gitterparameter a der 1:7-Struktur sowie 
der 2:17-Modifikationen aufgetragen über der Sm-Konzentration (der Gitterpara-
meter a der beiden 2:17-Modifikationen ist auf die 1:7-Elementarzelle transformiert); 
d) Gitterparameter c der 1:7-Struktur sowie der 2:17-Modifikationen aufgetragen 
über der Sm-Konzentration (der Gitterparameter c der beiden 2:17-Modifikationen 
ist auf die 1:7-Elementarzelle transformiert); e) Elementarzellvolumen V der 1:7-
Struktur sowie der 2:17-Modifikationen aufgetragen über der Sm-Konzentration (das 
Elementarzellvolumen der beiden 2:17-Modifikationen ist auf die 1:7-Elementar-
zelle transformiert); Die Verbindungslinien zwischen den Messpunkten dienen zur 
optischen Orientierung. Alle Messpunkte sind gemäß Tabelle 3 durchnummeriert. 
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zwischen 1:7 und 2:17 (1:7 → 2:17) eine generelle Verkürzung der Elementarzelle in c-
Richtung sowie eine generelle Verlängerung der Elementarzelle in a-Richtung, wobei das 
Elementarzellvolumen um etwa 1.5 % zunimmt. Dementsprechend können also im Konzen-
trationsbereich der Legierungen 1 bis 6 zwei völlig unabhängige und gegensätzliche Prozesse 
festgestellt werden, wobei dem chemischen Prozess hin ic tlich der Modifikation der Phasen-
zusammensetzung der physikalische Prozess der Phasentransformation durch Einstellen eines 
neuen Ordnungszustandes überlagert ist. (Die Proben 7 u d 8 zeigen im Ausgangszustand 
nach der Rascherstarrung die 1:7-Phase mit herabgesetzt m c-Parameter und erhöhtem a-
Parameter, deren Werte zwischen denen der 1:7-Phase und der hexagonalen 2:17-Phase 
liegen. Offensichtlich wurde in diesen Proben bei dr Rascherstarrung eine Art Zwischen-
zustand erreicht, womit sie nicht in die systematische Reihe der Proben 1 bis 6 aufgenommen 
werden konnten.) Bezogen auf den chemischen Prozess deutet die starke Abnahme des Ele-
mentarzellvolumens (Abbildung 14e) auf die Substitution der größeren Sm-Atome durch die 
kleineren Zr-Atome hin (Atomradien für Metalle in Kristallen: Zr4+: 0.84 Å,  Sm3+: 1.08 Å, 
Fe2+: 0.61, Fe+3: 0.49 Å [Lid1994]), wobei für die 1:7-Phase keinerlei Unter- oder Überstruk-
turen auftreten (siehe Punkt 3.2.2). Folglich müssen für diese Phase die Sm- und Zr-Atome 
zusammen mit den Fe2-Spezies das SE-Untergitter der 1:5-Struktur in regelloser Weise 
besetzen (Bildung der 1:7-Struktur), was gleichzeitig auch die Möglichkeit der Substitution 
zwischen Zr-Atomen und Fe2-Spezies voraussetzt. 
Für die 2:17-Modifikationen wurde eine genauere Lokalisierung der Atome mit Hilfe der 
Rietveldmethode durchgeführt. Dabei konnten in rekusiver Vorgehensweise zunächst die 
allgemeinen Strukturparameter, wie Untergrundintensi ät, Skalierungsfaktor, Gitterparameter, 
Nullpunktsverschiebung und Reflexprofil, verfeinert werden, woran sich neben einer Korrek-
tur der Reflexpositionen auf den internen Si-Standard simultan die Verfeinerung der Atom-
positionen und Besetzungsfraktionen der einzelnen Untergitter anschloss. Um den oben 
beschriebenen Mechanismen hinsichtlich der Analogie zwischen 1:5-, 1:7- und 2:17-Struktur 
gerecht zu werden, sollen für die Rietveldanalyse sp zielle Modifikationen an den Basis-
strukturen vorgenommen werden (siehe Tabelle 4). Analoge Strukturmodifikationen finden 
sich auch bezüglich der 2:17H-Struktur bei A. LEFEVRE [Lef1997] für das Sm-Co-Zr-System. 
In der rhomboedrischen 2:17-Phase (Sm2Fe17) tritt im binären Fe-Sm-System ein schmaler 
Homogenitätsbereich auf (siehe Punkt 5.2.1 und 7.3), der nach obigem Modell durch die 
gegenseitige Substitution von Sm und Fe2 erklärt werden kann (∼1.2 At.% bei 1223 K). Da 
die gemessenen Sm-Konzentrationen für die ternären Proben ebenfalls innerhalb dieses 
Bereiches liegen, soll die geringe Zr-Löslichkeit dieser Phase (ca. 2.5 At.% bei 1273 K) aus-
schließlich auf die Substitution zwischen Fe2 und Zr zurückgeführt werden. 
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→ Nach obigen Einschränkungen bilden die Positionen Sm6c, Fe6c(z = 1/3 ± 0.097), Fe6c 
und Zr/Sm3a der rhomboedrischen 2:17-Struktur das kombinierte 1a-2e-Untergitter 
der 1:7-Struktur (Seltenerd-Untergitter der 1:5-Struktur). Dabei sollen aufgrund des 
Fe-reichen Zustandes der Phase in den Legierungen 2 u d 3 die Fe2-Spezies auf 
Fe6c(z = 1/3 ± 0.097) die Sm-Atome auf Sm6c-Positionen substituieren. Zusätzlich 
werden die Fe2-Spezies auf Fe6c durch Zr-Atome auf Zr3a ersetzt. Eine Ausnahme 
besteht für den Zr-freien Zustand der Phase in Legierung 1, für den neben Fe2 auf Sm-
Plätzen auch der umgekehrte Fall, Sm auf Fe2-Plätzen (Sm substituiert Fe6c-Atome auf 
Sm3a-Positionrn), möglich sein soll. Eine Simulation von idealisierten Beugungsdia-
grammen ist in den Abbildungen 15c und 15d dargestellt. 
 
Für die hexagonale 2:17-Phase (τ2:17) muss im Gegensatz zur rhomboedrischen 2:17-Phase 
zusätzlich zur Substitution von Fe durch Zr auch die Substitution von Sm durch Zr berück-
sichtigt werden, da die Phase bei fallender Sm-Konzentration größere Mengen an Zr lösen 
kann. Im Weiteren soll aufgrund ihres Fe-reichen Zustandes eine Substitution von Fe2 durch 
Sm unberücksichtigt bleiben. Die Sm-Fraktion wird als bekannt angenommen. 
 
→ Nach obiger Vorraussetzung substituieren die Komponenten Sm, Fe2 und Zr gegenseitig 
auf Sm/Zr2b- und Fe4e-Positionen. Die Fe2-Spezies auf 4f-Positionen werden durch Zr-
Atome auf Zr2c-Positioen ersetzt. Die Sm-Atome auf 2d-Positionen bleiben von vorn-
herein unberücksichtigt, da in vorausgegangenen Versuchen eine Besetzungsverfeinerung 
der 2d-Positionen erfolglos blieb. Eine zusätzliche Vereinfachung des Verfahrens ergibt 
sich mit der Berechnung der Sm-Fraktion auf den 2b-Positionen aus den gemessenen Sm-
Konzentrationen der Phase. (Die Positionen der Sm-Ko ponente sind bekannt. Die Sub-
stitution von Fe-Atomen durch Sm wird nach Voraussetzung nicht betrachtet.) Eine 
Simulation von idealisierten Beugungsdiagrammen ist in Abbildung 15e und 15f gezeigt. 
 
Die Ergebnisse der Rietveldverfeinerung sind in denAbbildungen 16a-d zusammengefasst. 
Die Abbildungen 16a und 16b zeigen dabei die verfeinerten Besetzungsfraktionen und Atom-
positionen gemäß Tabelle 4, wobei die entsprechenden W rte über der Besetzungsfraktion der 
jeweiligen Sm-Position aufgetragen wurden. 
Die rhomboedrische 2:17-Phase (Sm2Fe17) zeigt mit zunehmender Zr-Fraktion auf 3a-
Positionen (s5) ein Absinken der Fe2-Fraktion auf Fe6c-Positionen (s4). Mit fallender Sm-
Konzentration steigt die Besetzung der Fe6c(z ± k)-Positionen (s2, s3) an. Allerdings ist die 
Besetzung dieser Positionen sehr gering, sodass die z-Positionen für die Verfeinerung nach
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Tabelle 4 
Modifizierte Strukturen für die Rietveldverfeinerung, Die Modifikationen sind gegenüber den 
Basisstrukturen in Fettschrift hervorgehoben. 
 
 
2:17R:  Atom Pos.   Fraktion x         y        z    
 
Sm  6c s1 0 0 z1 
Fe  6c s2 0 0      1/3+0.097 
Fe  6c s3 0 0      1/3-0.097 
Fe  6c s4 0 0 z4 
Zr/Sm   3a s5 0 0 0 
Fe  9d s6 = 1 1/2 0 1/2 
Fe  18f s7 = 1 x7 0 0 
Fe  18h s8 = 1 x8 -x8 z8 
 
2:17H:  Atom Pos.   Fraktion x         y         z        
 
   Sm  2b s1 0 0 1/4 
   Zr  2b s2 0 0 1/4 
Fe  4e s3 0 0 z3 
   Sm  2d s4 = 1 1/3 2/3 1/4 
    Fe  4f s5 1/3 2/3 z5 
    Zr 2c s6 1/3 2/3 1/4 
   Fe 6g s5 = 1 1/2 0 0 
    Fe  12j s6 = 1 x8 y8 1/4 




Referenz [Luo1987] auf einen Wert von z = 1/3 ± 0.097 festgelegt werden mussten. Im Falle 
der Zr-freien Legierung 1 (Tabelle 3) konnte für die rhomboedrische 2:17 eine höherer Sm-
Konzentration gemessen werden, als sich aus der Zahl der besetzbaren Sm-Plätze ergeben 
kann. Das zusätzlich in der Elementarzelle gelöste Sm kann in Substitution für Fe2 auf Sm3a-
Positionen nachgewiesen werden. 
Eine etwas kompliziertere Situation ergibt sich fürdie hexagonale 2:17-Phase (τ2:17). Die 
ESMA-Resultate zeigen eine hohe Konzentration von Fe bei einer geringen Konzentration 
von Sm. Folglich sollten sich entlang des Existenzbreiches dieser Phase (Legierungen 4 - 8, 
Tabelle 3) Sm-Atome und Fe2-Spezies gegenseitig ersetzen. Da sich mit steigender Zr-
Konzentration zusätzlich eine verringerte Sm- und Fe-Konzentration einstellen lässt, können 
Zr-Atome auf 2b-, 2d und 2c-Positionen vermutet werden. Für die betrachteten Proben zeigen 
sich folgende Resultate: Mit fallender Sm-Konzentration (s1) steigt die Fraktion von Zr auf 
Zr2b-Positionen (s2) an, wobei die Fe-Fraktion auf 4e-Positionen (s3) leicht abfällt. Folglich 
werden mit der Besetzung von Zr2b-Positionen Sm-Atome und Fe2-Spezises substituiert. Die 





Abb. 15 Berechnete Beugungsdiagramme nach den Angabe  us Tabelle 4; Die schmalen, 
senkrechten Linien unterhalb der Beugungsdiagramme arkieren die möglichen 
Reflexpositionen innerhalb des betrachteten Winkelber iches. a) rhomboedrische 
2:17-Struktur nach Referenz [Luo1987]; b) rhomboedrische 2:17-Struktur mit Zr 
auf 3a- und Fe auf 6c(1/3 ± 0.097)-Positionen; c) hexagonale 2:17-Struktur nach 
Referenz [Pal1988]; d) hexagonale 2:17-Struktur mit Zr auf 2b- und 2c-Positionen 
sowie Fe auf 4e-Positionen. 
 
2:17H-Struktur s4 = 1 gesetzt und auf die weitere Betrachtung von Zr-Atomen und Fe2-
Spezies auf diesen Positionen verzichtet. Die Substit tion von Fe2 auf 4f-Positionen durch Zr 
auf 2c-Positionen erfolgt in einem nahezu konstanten V rhältnis von 4s5:2s6 ≈ 14:3, was 
angesichts der kontinuierlichen Substitution von Fe2 auf 4e-Positionen ein eher unerwartetes 
Ergebnis darstellt. Hinsichtlich der Atompositionen konnte für die Probe 7 (siehe Abbildung 
16f) ein leichter Anstieg der Fe4e.z-Positionen festg tellt werden. Der Anstieg des Wertes ist 
vergleichbar mit einer Dehnung der Fe-Fe-Abstände von 2.330 Å auf 2.764 Å. Alle weiteren 
Atompositionen bleiben näherungsweise konstant. 
 83 
 
Abb. 16 a) Atomfraktionen auf den Positionen Fe6c.(z ± k) (s2, s3), Sm3a (s5), Zr3a (s5) und 
Fe6c (s4) aufgetragen über der Sm-Fraktion der Sm6c-Position (s1) (2:17R-Struktur); 
b) Atompositionen für Sm6c.z (z1), Fe6c.z (z4), Fe18f.x (x7), Fe18h.x (x8) und 
Fe18h.z (z8) aufgetragen über der Sm-Fraktion der Sm6c-Position (s1) (2:17R-
Struktur); c) Atomfraktionen auf den Positionen Zr2b (s2), Fe4e (s3), Fe4f (s5) und 
Zr2c (s6) aufgetragen über der Sm-Fraktion der Sm2b-Position (s1) (2:17H-Struktur); 
d) Atompositionen für Fe4e.z (z3), Fe4f.z (z5), Fe12j.x (x8), Fe12j.y (y8), Fe12k.x (x9) 
and Fe12k.z (z9) aufgetragen über der Sm-Fraktion der Sm2b-Position (s1) (2:17H-
Struktur); Die Verbindungslinien zwischen den Messpunkten dienen zur optischen 
Orientierung. Alle Messpunkte sind gemäß Tabelle 3 durchnummeriert. 
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6.3.1.3  Einfluss des Legierungselementes Zr auf die Curie-Temperatur und das 




 Der positive Einfluss von Legierungselementen auf die magnetischen Eigenschaften 
der rhomboedrischen 2:17-Phase in den Serien Sm2(Fe, M)17 wurde für die Elemente M = Ga, 
Ti, Al und Si in den Referenzen [Li1993, Pao1993, She1993, Wan1993, She1994, Wan1994, 
Tan1995, Li1995, Van2000] gezeigt. Dabei ist ein maxi ler Anstieg der Curie-Temperatur 
von 387 auf 595 K für Ga bei einer Konzentration vo ca. 16.8 At.% möglich. Dieser Effekt 
wird auf einen Anstieg der Austauschwechselwirkung zwischen Fe-Fe-Paaren zurückgeführt, 
welche nach der Theorie von H. BETHE, J. SLATER und L. NÉEL (Bethe-Slater-Néel-Kurve, 
1936) [Bur1998, Eti2002] für die Mittelpunktsabstände der Atome von kleiner 2.45 Å anti-
ferromagnetisch ist und mit steigendem Abstand zunehmend ferromagnetischen Charakter 
gewinnt. Ein wesentlicher Indikator für die Aufweitung von Fe-Fe-Abständen sind die 
Elementarzellabmessungen (Vergrößerung des Elementarz llvolumens). Beispielsweise wird 
für das Element Ga im Konzentrationsbereich von 0 bis 16.8 At.% eine Volumenzunahme 
von ca. 4 % nachgewiesen. Die deutlichste Steigerung der Curie-Temperatur mit steigendem 
Elementarzellvolumen wird jedoch bei der interstitiellen Modifikation der Phase mit 
den Elementen H, C, B, und N erreicht [Mül1996]. Für das letztere Elment ergibt sich bei 
einer maximalen Volumenzunahme von 6.1 % (16.8 At.% N) eine Erhöhung der Curie-
Temperatur auf  746 K. 
Der Einbau unmagnetischer Metallatome auf Fe-Positionen der Elementarzelle verursacht 
i. d. R. eine Abnahme des magnetischen Gesamtmomentes der Phase, da der größte Beitrag 
für das Gesamtmoment aus der ferromagnetischen Kopplung zwischen den Fe-Atomen 
resultiert [Bus1977]. Für die Elemente Ga, Al und Si wurde dieser Effekt nachgewiesen 
[Zar1996, Van2000] und verursacht beispielsweise für Ga bei Raumtemperatur einen 
Rückgang des magnetischen Momentes um 53 %. Einen weiteren Beitrag zum Gesamt-
moment liefern die Seltenerd-Atome. Ihr Einfluss ist von der Art des Seltenerd-Elementes 
abhängig, wobei ihre magnetischen Momente für die le chten Seltenerd-Elemente (die 4f-
Schale des Atoms ist nur bis zur Hälfte mit Elektronen gefüllt) parallel (ferromagnetisch) und 
für die schweren Seltenerd-Elemente (die 4f-Schale des Atoms ist mehr als halbgefüllt) 
antiparallel (antiferromagnetisch) zu den Fe-Momenten koppelt sind. Allerdings bildet Sm, 
was zu den leichten Seltenerd-Elementen zählt, in der Sm2Fe17-Phase eine Ausnahme von 
dieser Regel und trägt einen antiferromagnetischen B itrag von ca. -0.34 µB pro Sm-Atom 
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zum Gesamtmoment bei. Dieses Verhalten wird auf die Be influssung des Sm4f-Orbitals 
durch das elektrostatische Kristallfeld zurückgeführt [Bus1977]. 
Neben den Angaben für die Curie-Temperatur und dem magnetischen Moment werden 
magnetische Phasen noch hinsichtlich ihrer magnetokris allinen Anisotropie charakterisiert. 
Dabei zeigt die binäre Sm2Fe17-Phase eine einfach, planare Anisotropie, bei der di  leichte 
Magnetisierungsrichtung in der a-b-Ebene des Kristalls (easy plane anisotropy) mit einer 
Anisotropiefeldstärke HA bei Temperaturen < 100 K von µ0HA > 10 T [Pao1993] liegt. Die 
Ursache für diese starke Anisotropie ist in der besonderen Form des Sm4f-Orbitals begründet 
(gestrecktes Umdrehungsellipsoid), welches im elektrostatischen Kristallfeld eine räumlichen 
Vorzugsorientierung einnimmt. Die Kopplung der Spinmomente zwischen den Sm4f- und den 
Fe3d-Elektronen (3d-4f-Austauschwechselwirkung) bewirkt eine Abhängigkeit der speicher-
baren magnetischen Energie von der räumlichen Orientieru g des äußeren Magnetfelds zur 
Elementarzelle. Für den besonderen Fall der einfach, planaren Anisotropie ist eine voll-
ständige Ausrichtung aller Spins in der a-b-Ebene der Elementarzelle leichter zu erreichen 
(bei kleineren äußeren Magnetfeldern) als rechtwinklig zur dieser Ebene. 
 
6.3.1.3.2 Diskussion der experimentellen Ergebnisse 
 
Für die Beschreibung der magnetischen Eigenschaften der beiden 2:17-Modifikationen 
wurde die Curie-Temperatur (TC), das magnetische Moment (M) in Abhängigkeit des äußeren 
Magnetfeldes sowie die Sättigungsmagnetisierung (MS) bei 5 K für die Proben nach Tabelle 3, 
Punkt 6.3.1.2, bestimmt (siehe Punkt 5.3, Messungen am Extraktionsmagnetometer bei Fluss-
dichten von -1 bis 16 T). Die Ergebnisse sind in Tabelle 5 zusammengefasst. Der Einfluss der 
magnetischen Nebenphasen, freies Fe und Zr-reiche C15-Laves-Phase, wurde für die Angabe 



















In Gleichung (73) bedeuten M*S,Legierung den massebezogenen, aus den aufgenommenen 
Magnetisierungskurven bestimmten Sättigungsmagnetisierungswert der Legierung, MS,Fe und 
MS,C15-Laves den entsprechenden Standardwert für die magnetischn Nebenphasen, ω  den 
Masseanteil der jeweiligen Phase und MS,2:17-Phase die korrigierte Sättigungsmagnetisierung für 
die interessierenden 2:17-Modifikationen. 
Zur qualitativen Abschätzung der magnetokristallinen Anisotropie der beiden 2:17-Phasen 
sind in Abbildung 17a die auf den Legierungswert der Sättigungsmagnetisierung normierten 
Magnetisierungskurven abgebildet. Die Darstellung erlaubt den direkten Vergleich zwischen 
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Tabelle 5 
Curie-Temperatur und Sättigungsmagnetisierung für die Sm2Fe17- und τ2:17-Phase in Abhän-
gigkeit der gemessenen Elementkonzentrationen. Die Sättigungsmagnetisierung ist bezogen 
auf eine Temperatur von 5 K. Die τ2:17-Phase wurde in dieser Arbeit erstmalig hinsichtlic 
ihrer magnetischen Eigenschaften beschrieben, so dass keine Referenzwerte aus der Literatur 
angegeben werden können. 
 
 
             Phasen-  Curie- Sättigungs- 
  zusammensetzung Temperatur magnetisierung 
Nr.  Struktur At.% Sm At.% Zr in K in Am2/kg        in µB/mol Referenz 
 
 
1 2:17R 10.8 0.0 414 152.5  1.804 diese Arbeit 
 
2 2:17R 10.2 1.2 411 153.9  1.816 diese Arbeit 
 
3 2:17R 9.7 2.5 413 154.0  1.817 diese Arbeit 
 
 2:17R 10.5 0.0 387 - 412 116.0 - 155.0  1.366 - 1.825 
             [Chr1993, Li1993, Li1994-2, Fuj1995, Sun2000] 
 
4 2:17H 7.4 1.6 436 155.7  1.768 diese Arbeit 
 
5 2:17H 7.1 3.2 436 156.7  1.787 diese Arbeit 
 
6 2:17H 6. 7 4.8 435 159.7  1.827 diese Arbeit 
 
7 2:17H 6.2 6.9 440 162.8  1.870 diese Arbeit 
 




Fe  0.0 0.0  1044  222.8  2.228 diese Arbeit 
              2.22 [Din1991] 
 
C15-Laves 0.0 68.8  690  90.2   1.295 diese Arbeit 
 
 
der feldabhängigen Magnetisierung der unterschiedlich zusammengesetzten Phasen, wobei 
die Sättigungsmagnetisierung lediglich als Skalierungsfaktor auftritt. Basierend auf dieser 
Darstellungsweise resultiert die magnetokristalline Anisotropie für polykristallines Material 
nach einem Verfahren von W. GERLING und H. P. J. WIJN [Ger1969-1, Ger1969-2], siehe auch 
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S. WIRTH [Wir1995], wobei ausschließlich der Verlauf des magnetischen Momentes bei hohen 
äußeren Magnetfeldstärken betrachtet wird (oberhalb von äußeren Magnetfeldstärken, für die 
im Probenmaterial keine Domänenstruktur mehr besteht). In diesem Feldstärkebereich kann 
magnetische Energie nur noch durch reversible Drehprozesse der elementaren Spins im 
Material gespeichert werden, was nach dem Modell von E. C. STONER und E. P. WOHLFAHRT 
[Sto1948] durch die „Steifigkeit“ (Kristallanisotropie) ausgedrückt wird. Für polykristallines 
Probenmaterial äußerst sich die Stärke und Art der magnetokristallinen Anisotropie im 
Einmündungsverhalten der Magnetisierung in den Sättigungsbereich (Einmündungsgesetz). 
Prinzipiell gilt, je stärker ein Material magnetokristallin anisotrop ist, um so höhere, äußere 
Magnetfelder werden für das Erreichen der Sättigung benötigt. (Für nicht polykristalline 
Materialien hängt die speicherbare magnetische Energie von der Orientierung zwischen 
Kristall und Magnetfeldrichtung ab.) Dabei zeigen die Magnetisierungskurven mit zunehmen-
der Feldstärke einen immer seichter werdenden Anstieg der Probenmagnetisierung. 
Allerdings verursacht der Nebenphasenanteil an Fe und C15-Laves eine leichte Deformation 
der Magnetisierungskurven, da im Gegensatz zu den 2:17-Phasen das freie Fe und die C15-
Laves-Phase nahezu magnetokristallin isotrop sind. Um den Kurvenverlauf auf den neben-
phasenfreien Zustand zu korrigieren, wurden in weiter n Magnetisierungsmessungen dem 
pulverisierten Legierungsmaterial ein geringer, zusätzlicher Anteil an Nebenphase beige-












MM .     (74) 
In Gleichung (74) bedeutet M/MS den korrigierten Wert für die normierte Magnetisierung, 
M* /M*S den ermittelten Wert im Legierungsmaterial und M
** /M** S den entsprechenden Wert 
für das zusätzlich mit Nebenphase angereicherte Legierungsmaterial. ω * und ω **  geben den 
jeweiligen Masseanteil an Nebenphase an. Die korrigie ten Magnetisierungskurven sind in 
Abbildung 17b dargestellt. 
 
Nach Tabelle 5 ergibt sich für die hexagonale 2:17-Phase (τ2:17) eine um durchschnittlich 
25 K höhere Curie-Temperatur als für die rhomboedrische 2:17-Phase (Sm2Fe17). Die molare 
Sättigungsmagnetisierung erreicht für beide Phasen ähnliche Werte, wobei sie für die τ2:17-
Phase mit steigender Zr-Konzentration noch deutlich zunimmt. Maximalwerte für die Curie-
Temperatur und das Sättigungsmoment werden für die besonders Zr-reiche τ2:17-Phase in den 
Legierungen 7 und 8 festgestellt (siehe Tabelle 3, Punkt 6.3.1.2 und Tabelle 5), wobei im 
Vergleich zur Zr-freien, rhomboedrischen Sm2Fe17-Phase (Legierung 1, siehe Tabelle 3, 
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Punkt 6.3.1.2 und Tabelle 5) der Sm-Gehalt deutlich abgenommen hat. Zwischen Legierung 1 
und 8 fällt die Sm-Konzentration in den 2:17-Phasen auf etwa 56 % ab. In Korrelation mit den 
kristallographischen Eigenschaften der beiden Phasen nach Punkt 6.3.1.2 kann die Ursache 
für dieses Verhalten in folgenden Punkten gesehen werden: 
 
1. Der Anstieg der Curie-Temperatur zwischen der rhomboedrischen und der hexagonalen 
2:17-Phase korreliert mit einer leichten Aufweitung der Elementarzelle (Aufweitung von  
kürzesten Fe-Fe-Abständen) in c-Richtung (siehe Abbildung 14d, Punkt 6.3.1.2). Der 
Verlängerungseffekt beträgt etwa 0.4 %, wobei sich das Elementarzellvolumen um etwa 
1 % verringert. In Legierung 7 (Tabelle 4, Punkt 6.3.1 2) wurde für die hexagonale 2:17-
Phase zusätzlich zur Verformung der Elementarzelle ein Anstieg des Fe4e.z-Positions-
wertes gefunden, was gleichbedeutend mit einer Dehnung der Fe-Fe-Abstände von 2.330  
auf 2.764 Å ist, siehe dazu die Abbildung 16d, Punkt 6.3.1.2. 
 
2.  Der leichte Anstieg des Sättigungsmomentes für die τ2:17-Phase korreliert mit der abneh-
menden Sm-Konzentration der Phase, was den Anteil an antiferromagnetisch koppelnden 
Sm4f-Momnten zu den Fe-3d-Momenten verringert. Aus Werten für die Sitz-Projektion 
der magnetischen Momente für die binäre Sm2Fe17-Phase nach Referenz [Ste1996] 
(Projektion der magnetischen Momente auf die einzelnen kristallographischen Positio-
nen), würde die Abnahme der Sm-Konzentration auf 56 % einen Anstieg des molaren 
Gesamtmomentes von ca. 0.9 % bewirken. Experimentell wurde jedoch eine Zunahme 
des molaren Sättigungsmomentes von ca. 5.5 % gefundn. Der Differenzbetrag resultiert 
vermutlich aus der stärkeren Austauschwechselwirkung im Fe-Untergitter, der durch die 
Dehnung der Elementarzelle verursacht wird. 
 
Die normierten Magnetisierungskurven in Abbildung 17a zeigen mit zunehmender, äußerer 
Magnetfeldstärke einen nahezu identischen Verlauf. Besonders deutlich ist dieses Verhalten 
an den korrigierten Kurven nach Abbildung 17b zu erkennen. Obwohl sich der Einfluss der 
Nebenphasen bis etwa µ0H = 2 T noch deutlich bemerkbar macht (siehe die Differenzkurven 
in Abbildung 17b), nimmt er mit zunehmender Feldstärke immer stärker ab, so dass die 
Magnetisierbarkeit des Legierungsmaterials für höhere Feldstärken im Wesentlichen durch 
die beiden 2:17-Phasen bestimmt wird. Für das polykristalline Probenmaterial ergibt sich 
daher keine signifikante Veränderung der magnetokristallinen Anisotropie zwischen den 



































Abb. 17 a) Auf den Legierungswert der Sättigungsmagnetisierung normierte Magnetisierung 
in Abhängigkeit des äußeren, magnetischen Feldes; b) Korrigierte, auf den Legie-
rungswert der Sättigungsmagnetisierung normierte Magnetisierung in Abhängigkeit 
des äußeren magnetischen Feldes; Zusätzlich sind in (b) die Differenzkurven zu (a) 
dargestellt („unkorrigiert - korrigiert“). 










 Probe 1; 2:17R
 Probe 2; 2:17R
 Probe 3; 2:17R
 Probe 4; 2:17H
 Probe 5; 2:17H
 Probe 6; 2:17H
 Probe 7; 2:17H



















 Probe 1; 2:17R
 Probe 2; 2:17R
 Probe 3; 2:17R
 Probe 4; 2:17H
 Probe 5; 2:17H
 Probe 6; 2:17H
 Probe 7; 2:17H









 2:17-Phase (Sm2Fe17), deren anisotropes Verhalten in experimentellen und theoretischen 
Arbeiten mehrfach untersucht wurde [Kat1992, Pao1998, Ste1996] (Legierung 1, Tabelle 5). 
Die Konstanz der magnetokristallinen Anisotropie mit fallender Sm-Konzentration ist mit der 
Abnahme des Elementarzellvolumens zwischen der rhomboedrischen und hexagonalen 2:17-
Phase sowie mit der Abnahme des Elementarzellvolumens d r hexagonalen 2:17-Phase mit 
steigender Zr-Konzentration verbunden  (Die maximale Abnahme des Elementarzellvolumens 
zwischen rhomboedrischer und hexagonaler 2:17-Phase beträgt etwa 1.7 % und zwischen Zr-
armer und Zr-reicher, hexagonaler 2:17-Phase etwa 0.6 %, siehe dazu Punkt 6.3.1.2). Der 
Effekt besteht offensichtlich darin, dass zwar mit fallender Sm-Konzentration die mittlere 
Anisotropieenergie abnimmt, aber durch das verringete Elementarzellvolumen ihre Dichte 
konstant bleibt. Die Dichte der Anisotropieenergie EA/V wird dabei mit Hilfe einer Reihe von 
Anisotropiekonstanten Ki ausgedrückt, wobei EA/V = K1F1(θ ) + K2F2(θ ) + ... gilt. θ  ist 
dabei der Winkel zwischen der c-Achse des Kristalls und der Richtung des äußeren Magnet-
feldes. Die Funktionen Fi(θ ) hängen von der Kristallsymmetrie ab [Eti2002]. 
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 Im Unterschied zu den Ergebnissen im Fe-Sm-Zr-System, existiert im Fe-Sm-Mo-
System lediglich die rhomboedrische Modifikation der 2:17-Phase im Th2Zn17-Typ. Die 
Grenzen ihres Existenzbereiches konnten im Gleichgewicht mit den Phase τ1:12, τ3:29, SmFe3 
und Fe bei Wärmebehandlungstemperaturen zwischen 1073 bis 1373 K abgeschätzt werden 
(Legierungen 4, 5, 10-13, 20, 21, 24-28, Tabelle 2A, Anhang). Die Legierungsbestandteile 
(Phasen) waren dabei deutlich durch Grenzflächen voneinander separiert, so dass mithilfe der 
ESMA-Analyse ihre chemische Zusammensetzung in eindeutiger Weise bestimmt werden 
konnte. Allerdings wurde auch in diesem System das Abdampfen der Sm-Komponente in den 
Randbereichen der 10 g - Proben beobachtet, was zu usgeprägten Verarmungszonen führte. 
Für die XRD-Analysen mussten aus diesem Grunde die Randbereiche der Proben entfernt 
werden. Eine Auflistung der experimentellen Resultate für das Fe-Sm-Mo-System findet sich 
in Tabelle 2A im Anhang dieser Arbeit. 
 
6.3.2.2 Diskussion der experimentellen Ergebnisse 
 
Neben dem leichten Homogenitätsbereich der Sm2Fe17-Phase für die gegenseitige 
Substitution von Sm- und Fe-Atomen (ca. 1.2 At.% bei 1173 K), ergibt sich die maximale 
Mo-Löslichkeit der Phase für Temperaturen zwischen 1173 und 1223 K zu ca. 3.1 At.%. Die 
Korrelation zwischen den gemessenen Elementkonzentrationen sowie zwischen der Mo-
Konzentration und den Gitterparametern a und c und ihre Verhältnisse zueinander (c/a) sind 
in den Abbildungen 18a und 18b dargestellt. 
Abbildung 18a zeigt die Änderung der Fe- und Sm-Konzentration aufgetragen über der Mo-
Konzentration für alle Sm2Fe17-haltigen Legierungen nach Tabelle 2A zwischen 1123 und 
1373 K. Trotz der Schwankungen in der Sm-Konzentration, ist der Einfluss der Mo-
Komponente deutlich zu erkennen. Mit steigender Mo-Konzentration sinkt die Fe-Konzen-
tration äquivalent ab, was auf die Substitution vonFe-Atomen durch Mo-Atome im Fe-Unter-
gitter der Phase hinweist. Dahingegen verhält sich die Sm-Konzentration gegenüber stei-
gender Mo-Konzentration statistisch unabhängig, d. h., es ist innerhalb des gesamten Kon-
zentrationsbereiches für Mo kein signifikanter Einfluss auf die Sm-Konzentration zu 
beobachten. Die Gitterparameter a und b sowie das Elementarzellvolumen, siehe Abbil-
dungen 18b und 18c, steigen mit zunehmender Mo-Konzentration an, was auf den größeren 
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Radius des Mo-Atoms (Ionenradien in Metallkristallen: Mo+3: 0.69 Å, Mo+4: 0.65 Å, Mo+5: 
0.61 Å, Mo+6: 0.59 Å, Fe+2: 0.61 Å, Fe+3: 0.49 Å [Lid1994]) gegenüber dem des Fe-Atoms 
zurückgeführt werden kann. Allerdings wirkt sich bei d r Bestimmung der Gitterkonstanten 
mithilfe der Rietveldmethode der große Nebenphasenant il in einigen Legierungen störend 
aus (geringer Phasenanteil, Reflexüberlagerungen), weswegen in den Abbildungen 18b-18d 
nicht alle Messpunkte aus 18a dargestellt werden konnten. Gleichartige Tendenzen für den 
Verlauf der Gitterparameter und des Elementarzellvolumens in Variation mit der Mo-
Konzentration wurden für die Serie Sm2Fe15.5-xMoxAl1.5C1.5 von W. TANG [Tan1998] erhalten, 
wobei das Elementarzellvolumen mit interstitiellem Kohlenstoff für x = 0 - 0.8 (0 - 3.9 At.% 
Mo) entsprechend größere Werte zwischen 804 und 811 Å3 angenommen hat. Im Weiteren 
 
Abb. 18 a) Elementkonzentrationen für Fe und Sm aufgetragen über der Mo-Konzentration 
in der Sm2Fe17-Phase; b) Gitterparameter a und c aufgetragen über der Mo- 
Konzentration in der Sm2Fe17-Phase; c) Elementarzellvolumen aufgetragen über der 
Mo-Konzentration in der Sm2Fe17-Phase; d) Atompositionen 6c.z und 18f.x auf-
getragen über der Mo-Konzentration in der Sm2Fe17-Phase; Zusätzlich zu den 
Messpunkten sind jeweils die Regressionsgraden eingezeichnet. Die Fehler der 
Einzelmessungen für die Konzentrationsangaben und Gitterparameter können nach 
Tabelle 2A (Anhang) abgeschätzt werden. Die Messpunkte sind nach Tabelle 2A, 
Anhang, durchnummeriert. 
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wurde die Substitution von Fe durch weitere Metallaome in den Verbindungen R2(Fe, M) für 
R = Nd, Gd, Sm und M = Mo, Al, Si, Ga, Co, Ni, Ti, V Mn in den Referenzen [Hu1992, 
Lon1994, Par1996, Xia1997, Bue1999, Sun2000, Ter2001, Cha2001] nachgewiesen. 
Die Bestimmung der Atompositionen an ausgewählten Proben zeigt einen mittleren Effekt für 
die 18f.x- und 6c.z-Positionen, siehe Abbildung 18d, wobei der leichte Anstieg des Positions-
wertes für die 18f.x-Position zusammen mit dem Anstieg des Gitterparameters a als Reaktion 
auf einen größeren Platzbedarf um die 6c-Atome aufgefasst werden kann. Das Abfallen des 
6c.z-Wertes mit steigender Mo-Konzentration unter Einbeziehung des ansteigenden Gitter-
parameters c hat keine resultierende Wirkung auf die Fe-Fe-Abstände. (Der Positionswert 
sinkt nur leicht von ca. 2.319 auf 2.313 Å.) Die Besetzungsfraktionen wurden nicht verfeinert. 
Literaturhinweise für die Substitution von Fe- durch Mo-Atome auf 6c-Positionen finden sich 
für Neutronenbeugungs-Experimente bei E. GIRT [Gir1996] für die Serie R2(Fe, M)17 mit 
R = Nd und M = Al, Si, Ga, Mo und W. Die Rietveldverfeinerung der Beugungsaufnahmen 
zeigte dabei eine Abhängigkeit zwischen den Radien r M-Atome und des umgebenden, 
freien Volumens der entsprechenden Positionen, wobei für die Mo-Atome die 6c-Position 
bevorzugt wird. Kleinere Atome, wie Al, Ga und Si, besetzen 18h und 18f-Positionen. 
Die magnetischen Eigenschaften der Mo-dotierten Sm2Fe17-Phase wurden in dieser Arbeit 
nicht untersucht. Literaturinformationen für Verbindungen der Form Sm2Fe15.5-xMoxAl1.5C1.5 
zeigen jedoch mit steigender Mo-Konzentration (0 ≤ x ≤ 0.8) eine deutliche Abnahme der 
Sättigungsmagnetisierung um ca. 17.3 % [Tan1998]. 
 
6.3.3  Die intermetallischen Phasen Sm2Fe17 und τ2:17 im Fe-Sm-Zr-Mo-System 
 
 Im quaternären System wurde die Sm2Fe17- sowie die τ2:17-Phase in drei verschie-
denen Gleichgewichten gefunden: Sm2Fe17 + C15Laves + SmFe3 + C14Laves (Legierung 14, 
Tabelle 4A, Anhang), τ2:17 + τ1:12 + Fe (Legierung 15, Tabelle 4A, Anhang) und Sm2Fe17 + 
τ2:17  + C15Laves + µ (Legierung 16, Tabelle 4A, Anhang). Das Auftreten der Zr-reichen 
C15-Laves-Phase in Legierung 14 sowie der Mo-reiche µ-Phase in der Legierung 16 lassen 
die Sättigung der übrigen Phasen gegenüber den Element n Zr und Mo vermuten. Die damit 
erhaltenen Löslichkeitswerte bei 1173 K und 504 h Wärmebehandlung für die Sm2Fe17-Phase 
(2.1 At.% Zr und 2.1 At.% Mo) entsprechen näherungswei e den Werten in den ternären 
Systemen Fe-Sm-Zr und Fe-Sm-Mo (2.5 At.% Zr und 3.1 At.% Mo). Für die τ2:17-Phase, 
welche bisher nur im ternären Fe-Sm-Zr-System nachgewiesen werden konnte, wurden für 
Sm-Konzentrationen von 6.8 und 7.1 At.%, Zr-Konzentrationen von 1.7 und 5.4 At.% sowie
 94 
Mo-Konzentrationen von 3.2 und 1.6 At.% festgestellt. Eine systematische Untersuchung der 
kristallographischen und magnetischen Eigenschaften d r Phase im quaternären System 
wurde nicht durchgeführt. 
 
6.3.4  Thermodynamische Modellierung der Phasen Sm2Fe17 und τ2:17 
 
 Die thermodynamische Modellierung der Sm2Fe17-Phase kann mithilfe des Unter-
gittermodells erfolgen. Wie in den Punkten 6.3.1.2 und 6.3.2.2 gezeigt wurde, können Zr-
Atome auf 3a-Positionen durch Fe-Atome auf 6c-Positionen ersetzt werden, wohingegen sich 
die Mo-Atome nach E. GIRT [Gir1996] auf 6c-Positionen befinden. Zusätzlich besteht ein 
gegenseitiger Austausch von Sm und Fe, wobei Sm-Atome auf 3a-Positionen Fe-Atome auf 
6c-Positionen sowie Fe-Atome auf 6c(z ± k)-Positionen Sm-Atome auf 6c substituieren. 
Aufgrund der geringen Löslichkeitsgrenzen der Phase soll die Tatsache, dass bei der Substi-
tution zwischen den Komponenten Sm, Zr und Fe2 di  Gesamtteilchenzahl pro Elementarzelle 
nicht in jedem Falle konstant gehalten werden, vernachlässigt bleiben. Zur Vereinfachung 
wird dabei angenommen, dass ausgehend von der binären Sm2Fe17-Phase mit 57 Atomen pro 
Elementarzelle, jeweils sechs Sm-Atome (Sm6c-Positionen) durch Fe-Atome sowie sechs Fe-
Atome (Fe-6c-Positionen) durch Sm-, Zr- und Mo-Atome ersetzt werden können (Fe6c(z ± k) 
⇔ Sm6c und Sm3a + Zr3a + Mo6c ⇔ Fe6c). Die vereinfachte Modellstruktur besitzt damit 
den nachstehenden Aufbau aus Untergittern: (Sm, Fe)6/57(Fe)45/57(Fe, Sm, Zr, Mo)6/57, was in 
gekürzter Form auch als (Sm, Fe)2/19(Fe)15/19(Fe, Sm, Zr, Mo)2/19 geschrieben werden kann. 
Nach Punkt 2.2.2 und 2.3 sowie den benötigten Freiheitsgraden der Phase für die Optimie-
rung der Phasengleichgewichte nach experimentellen R sultaten ergibt sich folgender Aus-


























































RT ,  (75) 
wobei der Standard-Element-Referenz in vereinfachter W ise als HSER geschrieben wurde. 
Diese Vereinfachung soll im Weiteren generell für alle Funktionen der freien Enthalpie 
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gelten. Die entsprechenden Referenzzustände sind in Tabelle 8A im Anhang dieser Arbeit für 
alle Phasen aufgelistet. In Gleichung (75) bedeuten di  172*:*:*
FeSmG jeweils die freien Enthal-
pien der Grenzverbindungen, die aus der Besetzung der Untergitter mit den Komponenten * 
(* ∈ Sm, Fe, Zr und Mo) resultieren. Die eingeklammerte Zahl, oberhalb der Untergitter-
fraktion y, gibt die Nummer des entsprechenden Untergitters an, wobei die Untergitter der 
Phase von links nach rechts durchnummeriert sind. Wechselwirkungsparameter wurden für 
die Beschreibung der Phase nicht benötigt. 
Der magnetische Beitrag zur freien Enthalpie ergibt s ch aus den Mittelwerten für die Curie-
Temperatur und dem magnetischen Sättigungsmoment der Phase (Tabelle 5, Punkt 6.3.1.3.2) 
nach den Gleichungen (25) bis (28), Punkt 2.2.3, wobei die Sättigungsmagnetisierung bei 5 K 
verwendet wurde. 
Im Gegensatz zur Sm2Fe17-Phase resultiert für die τ2:17-Phase, aufgrund ihrer größeren Lös-
lichkeit für die Elemente auf den einzelnen kristallographischen Untergittern, besonders für 
die gegenseitige Substitution von Sm- und Zr-Atomen, i  recht kompliziertes Verhalten. 
Dabei kann die Veränderung der Atomanzahl pro Elementarzelle durch die gegenseitige 
Substitution von Fe-Atomen auf 4e-Positionen und Zr-Atomen auf 2c-Positionen nicht mehr 
durch Vereinfachungen mithilfe des Untergittermodells rklärt werden. Nach den gemessenen 
Elementkonzentrationen (Punkt 6.3.1.2) besitzt die Phase im Fe-Sm-Zr-System die Eigen-
schaften einer ternären „Strichphase“, deren ternär Existenzbereich entlang einer Linie 
durch den Konzentrationsraum des Systems verläuft. Dabei ergibt sich ihr Homogenitäts-
bereich in guter Näherung als Verbindungsline zwischen den Grenzverbindungen Sm3Fe35 
und Sm2Fe30Zr4. Diesbezüglich wurde unter Vernachlässigung der Mo-Komponente (im qua-
ternären Fall) die thermodynamische Beschreibung dieser Phase als eine reale Lösung 
zwischen diesen beiden Grenzverbindungen angenommen, was eine thermodynamisch sinn-
volle Beschreibung der Phasengleichgewichte im Fe-Sm-Zr-System ermöglicht. Im quater-
nären System ergeben sich die Gleichgewichte näherungsweise. 
Für die Optimierung der τ2:17-Phase an den experimentellen Ergebnissen im Fe-Sm-Zr-System 
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In Gleichung (76) bedeutet x den Molenbruch für die Spezies Sm3Fe35 und Sm2Fe30Zr4 in der 








g sind die freien Enthalpien der 






l beschreibt die Wechselwirkung dieser 
Spezies untereinander. 
Der magnetische Beitrag resultiert aus den linearen Ansätzen für die Curie-Temperatur und 


















MxMxM +=    (78) 
nach den Messdaten für TC und MS der τ2:17 Phase aus Tabelle 5, Punkt 6.3.1.3.2. Die Werte 
für die entsprechenden Curie-Temperaturen und Sättigungsmomente der Grenzverbindungen 
Sm3Fe35 und Sm2Fe30Zr4 in den Gleichungen (77) und (78) sind im Sinne vonKoeffizienten 
der linearen Regression zu verstehen. Alle optimierten Modellparameter für die Sm2Fe17- und 
τ2:17-Phase sind in Tabelle 8A im  Anhang dieser Arbeit zusammengefasst. 
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 Die intermetallische τ1:12-Phase tritt im ternären Fe-Sm-Mo-System und im quater-
nären Fe-Sm-Zr-Mo-System auf und wurde in beiden Systemen experimentell mithilfe von 
Typ-a- und Typ-b-Zuständen untersucht. (Die mit Typ-b untersuchten Schmelzpunkte der 
Phase sind in Tabelle 7A im Anhang angegeben.) Die Phase existiert in den binären Systemen 
nicht. In der Literatur ist sie in den Serien SE(Fe, M)12 für M = Al, Ga, Si, Ti, V, Cr, Mn, Nb, 
W und Re und für nahezu alle seltenen Erden gefunden worden, womit sie große Bedeutung 
bei der Aufklärung von fundamentalen Problemen bei di  Herstellung von hartmagnetischen 
Materialien besitzt [Kou1992-1, Kou1995-1, Kou1995-2, Gus1996, Kuz2000, Mül2001, 
Wan2003]. Die experimentellen Ergebnisse sind für den ternären Fall in der Tabelle A2 und 
für den quaternären Fall in der Tabelle A3 im Anhang dieser Arbeit zusammengefasst. Die 
folgende Diskussion der kristallographischen und magnetischen Eigenschaften der τ1:12-Phase 
soll für den quaternären Fall geführt werden, woraus sich auch alle wesentlichen Aussagen für 
den ternären Fall ergeben. 
 
6.4.2 Diskussion der experimentellen Ergebnisse 
 
 Die τ1:12-Phase wurde in verschiedenen Zusammensetzungen im quaternären System 
hergestellt, wobei die Homogenitätsbereiche für die Komponenten Mo und Zr durch die 
gegebenen Messwerte gut repräsentiert werden. Für höhere Legierungsanteile an Zr findet 
man die Phase im Gleichgewicht mit der Zr-reichen C14-Laves-Phase und für höhere Mo-
Gehalte im Gleichgewicht mit der Mo-reichen µ-Phase (si he Tabelle 4A, Anhang). 
In den Abbildungen 19a bis19c sind die jeweiligen Gitterparameter, ihre Verhältnisse zuein-
ander und das Elementarzellvolumen in Abhängigkeit d r Konzentrationen an Zr und Mo 
dargestellt. Es können folgende Tendenzen beobachtet werden: Die Gitterparameter a und c, 
sowie das Elementarzellvolumen V steigen mit zunehmender Mo-Konzentration an und fallen 
mit steigender Zr-Konzentration ab. Die resultierende  Effekte sind in den Abbildungen gut 
als lineare Superposition der Einzeleffekte zu erkennen. Dabei ist der Einfluss der geringen 
Zr-Konzentrationen besonders stark. Die totale Änderung des Elementarzellvolumens beträgt 
etwa 3.5 %. Das a/c-Verhältnis, Abbildung 19d, der Zr-freien Legierunge  (1, 2, 7 und 8, 
Tabelle 4A, Anhang) zeigt ein leichtes Maximum bei Mo-Konzentrationen von ∼10 At.% und 
fällt mit weiter steigender Mo-Konzentration ab. Dieser Anisotropieeffekt in der Veränderung 
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Abb. 19 a) Gitterparameter a in Abhängigkeit der Elementkonzentrationen von Zr und Mo 
der τ1:12-Phase; b) Gitterparameter c in Abhängigkeit der Elementkonzentrationen 
von Zr und Mo der τ1:12-Phase; c) Elementarzellvolumen V in Abhängigkeit der 
Elementkonzentrationen von Zr und Mo der τ1:12-Phase; d) Verhältnis der Gitter-
parameter a/c in Abhängigkeit der Elementkonzentrationen von Zr und Mo der 
τ1:12-Phase; Die Datenpunkte sind nach Tabelle 4A, Anhang, durchnummeriert. 
 
der Gitterparameter ist in den Serien SE(Fe, Mo)12 mit SE = Y, Nd, Gd [Yan1995] in 
Variation der Mo-Konzentration und in den Serien SEFe10Mo2 mit R = Y, Pr, Nd, Sm, Gd, 
Tb, Dy, Ho, Er, Tm [Kou1995] bekannt. Ein vergleichbarer Extremwert im a/c-Verhältnis 
wurde für die Variation der Zr-Konzentration nicht gefunden. In diesem Falle sinkt der Wert 
nahezu linear mit steigender Zr-Konzentration stark ab. 
Für die Lokalisierung der Atome in der Elementarzelle wurden entsprechende Beugungsdia-
gramme mit der Rietveldmethode ausgewertet. Die Verfeinerungsstrategie ist dabei analog zu 
Punkt 6.3.1.2. Die verwendete Struktur ist in Tabelle 6 dargestellt, wobei Zr-Atome die Sm-
Atome auf 2b-Positionen und Mo-Atome die Fe-Atome auf 8i-Positionen substituieren. Die 
Position des Mo-Atoms ist in der τ1:12-Elementarzelle bekannt [Bus1988, Zin2001]. Im 
Weiteren sind in der 1:12-Struktur außer den 8j.x- (x1, Tabelle 6) und 8i.x-Koordinaten (x2, 
Tabelle 6) alle weiteren Atompositionen durch die Symmetrie des Kristalls festgelegt. 
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Tabelle 6 
Modifizierte 1:12-Struktur für die Rietveldverfeinerung,  
Die Modifikationen sind gegenüber der Basisstruktur [Psy1991] in Fettschrift hervorgehoben. 
 
1:12-type: Atom Pos.   Fraktion x  y  z  
 
Sm  2a   s1  0  0  0  
Zr   2a   s2  0  0  0  
Fe  8f   1  1/4  1/4  1/4  
Fe  8j   1  x1  1/2  0  
Fe  8i   s3  x2  0  0  




Abb. 20 a) Atomposition von Fe auf 8j und Fe bzw. Mo auf 8i in Abhängigkeit der Mo-
Konzentration der τ1:12-Phase für die Legierungen 1, 2, 7 und 8; b) Atomposition 
von Fe auf 8j und Fe bzw. Mo auf 8i in Abhängigkeit der Zr-Konzentration der 
τ1:12-Phase für die Legierungen 1, 3, 5 und 6; c) Darstellung der Atompositionen 
von Fe auf 8j in Abhängigkeit der Konzentrationen von Zr und Mo der τ1:12-Phase; 
d) Darstellung der Atompositionen von Fe bzw. Mo auf 8i in Abhängigkeit 
der Konzentrationen von Zr und Mo der τ1:12-Phase; Die Datenpunkte sind gemäß 
den Legierungen nach Tabelle 4A, Anhang, durchnummeriert. 
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Die Ergebnisse der Rietveldverfeinerung sind in Abbildung 20 zusammengefasst und können 
wie folgt interpretiert werden: Die Elemente Zr und Mo lassen sich auf den entsprechenden 
Positionen nachweisen, wobei die Besetzungsfraktionen mit den WDX-Analyseergebnissen 
gut übereinstimmen. Mit steigender Mo-Konzentration (Abbildung 20a) steigen die Werte für 
die Fe-8j.x-Position an, wohingegen die Werte für die Fe/Mo-8i.x-Position abfallen. Die 
gleiche Tendenz ist auch bei steigender Zr-Konzentration (Abbildung 20b) zu beobachten. 
Die Darstellung der 8j und 8i-Positionswerte über dKonzentration beider Komponenten 
(Abbildung 20c und 20d) lässt die lineare Superposition beider Effekte vermuten. Diese 
Reaktion der Elementarzelle auf die Variation der Zusammensetzung erklärt sich aus dem 
kleineren Platzbedarf des Zr-Atoms auf Sm/Zr-2a-Positionen bzw. dem größeren Platzbedarf 
des Mo-Atoms auf Fe/Mo-8i-Positionen (Ionenradien in Metallkristallen: Zr4+: 0.84 Å, Mo+3: 
0.69 Å, Mo+4: 0.65 Å, Sm3+: 1.08 Å Fe2+: 0.61, Fe+3: 0.49 Å [Lid1994]). Zur Verdeutlichung 
dieses Effekts sind die Elementarzellen für den Zr- bzw. Mo-armen Zustand und für den Zr- 
bzw. Mo-reichen Zustand der τ1:12-Phase in Abbildung 21 dargestellt. Die jeweiligen 
Verschiebungen der Atome, welche sich aus den Änderu g n der 8j- und 8i-Positionswerte 
ergeben, sind in der Abbildung leicht übertrieben wiedergegeben. 
    
Abb. 21 Elementarzelle der 1:12-Struktur; In der linken Abbildung sind die Atompositionen 
für den Mo- und Zr-armen Zustand der Struktur dargestellt, wohingegen die rechte 
Abbildung den Mo- und Zr-reichen Zustand zeigt. Diex-Positionskoordinaten von 
Fe auf 8j-Positionen (schwarz gezeichnete Atome) und Fe bzw. Mo auf 8i-Posi-
tionen (dunkelgrau gezeichnete Atome) sind für die Herausstellung der Positions-
unterschiede übertrieben dargestellt. Die Verbindungsli ien zwischen den Atomen 
dienen der optischen Orientierung. In der 3-dimensionalen Darstellung sind die 
Abstände in c-Richtung etwa um die Hälfte verkürzt wiedergegeben! 
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Zusammen mit den Änderungen der Elementarzellabmessung (Vergrößerung der Elementar-
zelle durch Einbau von Mo auf Fe-8i-Plätzen; Verkleinerung der Elementarzelle durch Einbau 
von Zr auf Sm-2a-Plätzen) können mithilfe der Atompsitionen die Atomabstände berechnet 
werden. Besonders interessant sind dabei die kürzesten Fe-Fe-Abstände in der Elementarzelle, 
welche gerade die Fe-Atome auf den 8j- bzw. 8i-Positionen besitzen. Abbildung 22a zeigt die 
Veränderungen dieser Abstände jeweils für die Zr-freien Proben (Legierungen 1, 2, 7 und 8, 
Tabelle 4A, Anhang) in Variation mit der Mo-Konzentration und Abbildung 22b für die Zr-
haltigen Proben (Legierungen 1, 3, 5, und 6, Tabelle 4A, Anhang) in Variation mit der Zr-
Konzentration. Analog zu den Ergebnissen für die Gitterparameter und Atompositionen 
besitzen auch in diesem Falle die gering konzentrierten Zr-Atome den stärksten Effekt. 
 
Abb. 22 a) Variation der kleinsten Fe-Fe-Abstände auf 8j- und 8i-Positionen für die Zr-
freien Legierungen 1, 2, 7 und 8 aufgetragen über die Mo-Konzentration der τ1:12-
Phase; b) Variation der kleinsten Fe-Fe Abstände auf 8j- und 8i-Positionen für die 
Legierungen 1, 3, 5, und 6 aufgetragen über der Zr-Konzentration der τ1:12-Phase; 
Die Datenpunkte sind nach Tabelle 4A, Anhang, durchnummeriert. 
 
Dabei verursacht die Steigerung der Zr-Konzentration v n 0 auf ca. 3.5 At.% eine Dehnung 
der 8i-Fe-Fe-Abstände von 2.377 auf 2.427 Å für insgesamt zwei Fe-Fe-Paare pro Elementar-
zelle und einen Abfall der 8j-Fe-Fe-Abstände von 2.725 auf 2.590 Å für insgesamt sechs Fe-
Fe-Paare pro Elementarzelle. Mit steigender Mo-Konzentration von ca. 6.4 auf 18.9 At.% 
ändern sich die Abstände für die zwei 8i-Paare von 2.377 auf 2.439 Å und für die sechs 8j-
Paare von 2.725 auf 2.680 Å. Die gewichteten Änderungen von Fe-Fe-Abständen an der 
Gesamtzahl an kürzesten Fe-Fe-Paaren (insgesamt acht Fe-Fe-Paare pro Elementarzelle) kann 
demnach für die Substitution von Sm-Atomen durch Zr zu -0.089 Å (-0.0254 Å pro At.% Zr) 
und für die Substitution von Fe-Atomen durch Mo zu -0.018 Å (-0.0014 Å pro At.% Mo) über 
den jeweilig gesamten Konzentrationsbereich der Phase berechnet werden. Beide Lösungs-
prozesse verursachen also im Mittel eine Verkleineru g der kürzesten Fe-Fe-Abstände. 
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6.4.2.1  Einfluss der Legierungselemente Zr und Mo auf die Curie-Temperatur und 
    das magnetische Moment der τ1:12-Phase 
 
 Die entgegengerichtete Verschiebung von 8j- und 8i-Positionen, verursacht durch den 
Einbau von Mo-Atomen auf Fe-Plätzen, bewirkt trotz steigendem Elementarzellvolumen eine 
mittlere Abnahme der kleinsten Fe-Fe-Abstände, was die Austauschwechselwirkung im Fe-
Untergitter der Phase offenbar verringert. Abbildung 23 zeigt den Verlauf der Curie-Tempe-
ratur über der Konzentration der Elemente Zr und Mo. (Der Einfluss von freien Fe als Neben-
phase wurde in Punkt 6.3.1.3.2 diskutiert und gilt für die Untersuchungen an der τ1:12-Phase 
entsprechend. Die C14-Laves-Phase ist unmagnetisch [Ito1974].) Die Abbildung zeigt, dass 
neben dem rapiden Rückgang der Curie-Temperatur mit steigender Zr-Konzentration von ca. 
-17.1 K pro 1 At.% Zr (Legierungen 1, 3, 4 und 6, Tabelle 4A, Anhang), auch im Falle 
steigender Mo-Konzentration, die Curie-Temperatur ewa um -10.4 K pro 1 At.% Mo (Legie-
rungen 1, 2, 7 und 8, Tabelle 4A, Anhang) abnimmt. Diesbezüglich stimmen für den Zr-freien 
Zustand der Phase die gemessenen Curie-Temperaturen g t mit den Literaturdaten überein 
[Yan1993, Isn1999]. Allerdings muss daraufhingewiesen werden, dass für die Verwendung 
der Phase als Magnetwerkstoff ausschließlich die Verbindungen SmFe10.5Mo1.5 bis 
SmFe10Mo2 mit Mo-Konzentrationen von 11.5 - 15.4 At.% diskutier  werden [Kou1992-2, 
Yan1993, Sko1994, Kou1995-1, Gus1996, Isn1999]. Unter Ausnutzung der unteren Löslich-
keitsgrenze für Mo ließe sich die Curie-Temperatur noch beträchtlich steigern (Zwischen 11.5 
und 6.4 At.% Mo ist ein Anstieg der Curie-Temperatu von 480 auf 540 K möglich.) 
                   
Abb. 23 Darstellung der Curie-Temperatur der τ1:12-Phase über den Elementkonzentrationen 
von Zr und Mo; Die zusätzlichen Linien dienen zur optischen Orientierung. Die 
Datenpunkte sind nach Tabelle 4A, Anhang, durchnummeriert. 
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Das magnetische Moment in Abhängigkeit der Elementkonzentrationen von Zr und Mo wurde 
aufgrund der hohen uniaxialen magnetokristallinen Aisotropie der Phase [Kou1992-2, 
Kou1995-1, Gus1996, Isn1999] im Pulsfeldmagnetometer bis zu einer magnetischen Fluss- 
 
Abb. 24 a - e) Darstellung des magnetischen Momentes für die τ1:12-Phase in Abhängigkeit 
des äußeren Feldes bei einer Temperatur von 4.2 K für die Legierungen 1, 3, 5, 6 
und 8 (Tabelle 4A, Anhang); Zusätzlich sind jeweils die ersten Ableitungen 
dM/d(µ0H) im Bereich des Anisotropiefeldes eingezeichnet. f) Darstellung des 
Anisotropiefeldes µ0HA in Abhängigkeit der Elementkonzentration; Die Magneti-
sierungskurven und Datenpunkte in (f) sind nach Tabelle 4A, Anhang, durch-
nummeriert. 
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dichten von µ0H = 25 T und einer Temperatur von 4.2 K gemessen. Allerdings konnte auch 
für diese hohen, äußeren Flussdichten eine genügende Sättigung der Magnetisierung nicht für 
jede Legierung erreicht werden, womit die systematische Bestimmung der Sättigungsmagneti-
sierung durch Extrapolation zu unendlich hohen Feldern nicht möglich ist. Die Magnetisie-
rungskurven für die Legierungen 1, 3, 5, 6 und 8 (Tabelle 4A, Anhang) sind in Abbildung 24a 
bis 24e dargestellt. Den Einfluss der Legierungselem nte Zr und Mo auf die stärke der 
magnetokristallinen Anisotropie kann für die τ1:12-Phase aus dem hier vorliegenden poly-
kristallinen Probenmaterial mithilfe der Singular-Point-Detektion-Methode (SPD) abgeschätzt 
werden [Ast1991, Grö1992, Kou1992-1, Bol2004]. Dabei ist die Stärke des Anisotropiefeldes 
HA so definiert, dass mit Erreichen dieser äußeren Magnetfeldstärke die Magnetisierung der 
Probe gerade in den Sättigungsbereich übergeht. Aus den Magnetisierungskurven in den 
Abbildungen 24a bis 24e ist dieser Effekt als plötzliche Abflachung der Magnetisierung bei 
Flussdichten > 5 T zu erkennen. Für die analytische Auffindung von HA wurde im Sinne der 
SPD-Methode das Maximum der ersten Ableitung der Magnetisierungskurve, dM/d(µ0H), in 
diesem Bereich der Feldstärke verwendet, da es den Beginn des Sättigungsbereiches am 
besten fixiert. Das Maximum selbst besitzt seine Ursache in einem Magnetisierungsprozess 
erster Ordnung (first order magnetisation process (FOMP)), der noch vor dem Erreichen des 
Sättigungsbereiches die Magnetisierung in der τ1:12-Phase zusätzlich etwas erhöht [Kou1992-
2, Kou1995-1]. Diese Magnetisierungszunahme ist aus den Magnetisierungskurven selbst 
sowie aus den dM/d(µ0H)-Kurven zu erkennen. Stellvertretend für alle Kurven ist die Lage 
des Anisotropiefeldes µ0HA und des kritischen Feldes für das Auftreten des FOMP, gegeben 
durch µ0HFOMP, in Abbildung 24a eingezeichnet. Beide Größen werden urch das Auftreten 
von freiem Fe als Nebenphase in den betrachteten Legierungen nicht beeinflusst, da sich 
freies Fe nahezu magnetokristallin isotrop verhält. 
Die Ergebnisse für die Variation von HA mit der Zusammensetzung der τ1:12-Phase sind in 
Abbildung 24f dargestellt. Trotz der wenigen Proben, die bei den hohen Magnetfeldern 
untersucht werden konnten, ist der prinzipielle Trend gut zu erkennen. Mit zunehmenden 
Konzentrationen von Zr und Mo sinkt das Anisotropiefeld stark ab, wobei ein besonders 
starker Effekt für die Zunahme der Zr-Konzentration festzustellen ist. Offensichtlich reicht, 
im Gegensatz zur hexagonalen 2:17-Phase (siehe Punkt 6.3.1.3.2), die Volumenkontraktion 
der tetragonalen Elementarzelle der 1:12-Struktur zr Konstanthaltung der Anisotropie-
energiedichte nicht aus. Vergleichbare Literaturdaten existieren dazu nicht. Ebenfalls keine 
vergleichbaren Literaturinformationen konnten für die Variation des Anisotropiefeldes für den 
Zr-freien Zustand der Phase mit veränderlicher Mo-Konzentration gefunden werden. Aller-
dings existieren für die Verbindungen der Serie SEFe10Mo2 mit SE = Pr, Nd, Sm, Dy, Ho, Er 
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und Tm einige Angaben zur Anisotropie und des physikali chen Ursprungs des FOMP auf der 
Grundlage theoretischer Berechnungen. 
 
6.4.3  Thermodynamische Modellierung der τ1:12-Phase 
 
 Die thermodynamische Modellierung der τ1:12-Phase wurde im Untergittermodell 
durchgeführt. Allerdings konnten nur die ternären Parameter des Modells an die experim-
entellen Daten angepasst werden, woraus sich lediglich die Phasengleichgewichte im ternären 
Fe-Sm-Mo-System exakt berechnen lassen. Aufgrund der relativ kleinen Löslichkeiten für Zr 
auf dem Sm-Untergitter ergeben sich im quaternären System die Gleichgewichte jedoch 
näherungsweise. Für die folgende Diskussion wird daher ngenommen, dass die Löslichkeit 
von Zr in der τ1:12-Phase vernachlässigbar klein ist und ein Homogenitätsbereich aus-
schließlich für die Substitution von Mo auf 8i-Plätzen der Struktur vorliegt. Die Phase besitzt 
damit die folgende, vereinfachte Modellstruktur: (Sm)1/13(Fe)8/13(Fe, Mo)4/13. Um eine aus-
reichend gute Anpassung für die Soliduslinie der Phase zu realisieren (siehe dazu Punkt 7.8), 
wurden zusätzlich zu den freien Enthalpien der Grenzv rbindungen zwei Wechselwirkungs-
parameter verwendet. Die Funktion der freien Enthalpie der τ1:12-Phase hat damit die Form: 
 SERMoFeSmMoFeFeSmFe
SER HGyGyHG −+=− 12:112:112:1 ::
)3(
::
)3( τττ  
      [ ])( )3()3(1, ,::0, ,::)3()3( 12:112:1 MoFeMoFeFeSmMoFeFeSmMoFe yyLLyy −⋅+⋅+ ττ
      [ ])ln()ln(
13
4 )3()3()3()3(
MoMoFeFe yyyyRT +⋅+ .  (79) 
Der magnetische Beitrag zur freien Enthalpie der τ1:12-Phase ergibt sich aus den linearen 





MoFeSmCMoFeFeSmCFeC TyTyT +=      (80) 
nach Werten für TC gemäß Punkt 6.4.2.1 sowie näherungsweise aus den korrigierten magne-
tischen Momenten (Korrektur des Nebenphasenanteils analog zu Punkt 6.3.1.3.2) für eine 







MoFeSmTMoFeFeSmTFeT MyMyM += .    (81) 
Die Werte für die entsprechenden Curie-Temperaturen und magnetischen Momente der 
hypothetischen Grenzverbindungen SmFe12 und SmFe8Mo4 sind im Sinne von Koeffizienten 
der linearen Regression zu verstehen. Alle optimierten Modellparameter sind in Tabelle 8A 
(Anhang) zusammengefasst. 
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6.5 Die intermetallische SmFe3-Phase 
 
 Die SmFe3-Phase wurde in den ternären Systemen Fe-Sm-Zr, Fe-Sm-Mo und im 
quaternären System anhand von Typ-a und Typ-b-Zuständen untersucht. (Die mit Typ-b 
untersuchten Schmelzpunkte der Phase sind in Tabelle 7A im Anhang angegeben.) Sie besitzt 
im Fe-Sm-Zr-System einen Homogenitätsbereich für die Substitution von Zr auf Sm-Plätzen 
[Hez1982]. Die Löslichkeit gegenüber Mo ist vernachlässigbar klein (Legierung 17, Tabelle 
2A, Anhang; Legierungen 10, 14, 17 und 20 Tabelle 4A, Anhang). Aufgrund ihrer hohen 
Koerzitivfeldstärke und Remanenz wurde die Phase in verschiedenen Verbindungen der Serie 
(Sm, Zr)Fe3 mit Zr-Konzentrationen von 0, 7, 8, 10, 13, 16 und 20 At.% untersucht [Hez1982, 
Cad1991, Sch1991], wobei jedoch nur sehr ungenügende Analysen ihrer kristallographischen 
Eigenschaften durchgeführt wurden. 
In Abbildung 25 ist eine Rückstreuelektronen-Aufnahme von Legierung 10 (Tabelle 1A, 
Anhang) nach einer Wärmebehandlung bei 1173 K und 336 h dargestellt. Die Element-
konzentrationen in der Legierung liegt dabei sehr genau in dem Konzentrationsbereich, 
welcher nach den Referenzen [Hez1982, Cad1991, Sch1991] für den Homogenitätsbereich der 
Phase angegeben wurde (Elementkonzentrationen der Legierung 10 mit 11.9 At.% Sm, 
14.2 At.% Zr und 73.9 At.% Fe). Folglich sollte für diese Legierung die SmFe3-Phase nahezu 
einphasig entstehen. In der Rückstreuelektronen-Aufahme ist jedoch eine deutliche Zwei-
phasigkeit zu erkennen, was aus dem Hell-Dunkel-Kontrast in Abbildung 25 ersichtlich ist. 
Die mit WDX ermittelten Elementkonzentrationen dieser beiden Gebiete entsprechen der 
SmFe3-Phase in einer Zr-armen, etwa 4.3 At.% Zr, sowie in iner Zr-reichen Modifikation mit 
ca. 12.4 At.% Zr. Die Rietveldverfeinerung der Beugun sdiagramme, Abbildung 26, zeigt, 
dass tatsächlich die SmFe3-Phase in unterschiedlichen Zusammensetzungen auftritt, wobei die 
Beugungsreflexe aufgrund der kleineren  Gitterparameter a und c der Zr-reichen Modifikation 
(Zr-arme Modifikation: a = 5.1384 Å, c = 24.6077 Å; Zr-reiche Modifikation: a = 5.0503 Å, 
c = 24.2825 Å) deutlich voneinander getrennt sind. Im Weiteren wurde die Phase in den 
Legierungen 2, 3, 6, 9, 10, 11, 12 und 27 (Tabelle 1A, Anhang) entweder in Zr-armer oder Zr-
reicher Form gefunden. Die maximale Löslichkeit ergibt sich im Gleichgewicht mit der Zr-
reichen C15-Laves-Phase zu 15.9 At.% Zr (Legierung 6, Tabelle 1A, Anhang). In manchen 
Fällen konnte jedoch aufgrund des geringen Phasenanteils die Konzentration der Phase nicht 
genau festgestellt werden. Die Rietveldverfeinerung der Besetzungszahlen zeigt außerdem, 
dass Zr lediglich die Sm6c-Positionen (und nicht die Sm3a-Positionen) der Elementarzelle 




          
          
 
Abb. 25  Rückstreuelektronen-Aufnahmen von Legierung 10 (Tabelle 1A, Anhang); Die Ab-
bildung zeigt die SmFe3-Phase in Zr-armer (helle Bereiche) und Zr-reicher (dunkle) 
Modifikation nach einer Wärmebehandlung bei 1173 K und 336 h. 
 
SmFe3, Zr-arme Modifikation 
(heller Bereich) 
SmFe3, Zr-reiche Modifikation 
(dunkler Bereich) 
Zr-reiche C15-Laves-Phase 
SmFe3, Zr-arme Modifikation 
(heller Bereich) 
SmFe3, Zr-reiche Modifikation 
(dunkler Bereich) 
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Abb. 26 Ausschnitt aus dem Beugungsdiagramm von Legierung 10 (Tabelle 1A, Anhang). 
Die Reflexpositionen der Zr-armen SmFe3-Modifikation sind rot und die der Zr-
reichen Modifikation sind blau dargestellt. Zusätzlich sind Reflexe der Zr-reichen 
C15-Laves und der Fe23Zr6-Phase vorhanden. 
 
Sm6c-Atome durch Zr substituiert werden (Zr-reiche Modifikation). Die Bevorzugung der 
Sm6c-Positionen für das Zr-Atom konnte auch von R. J. ZHOU [Zho1992] mittels Mössbauer-
Spektroskopie nachgewiesen werden. 
Ein weiterer Aspekt für eine Mischungslücke zwischen Sm- und Zr-Atomen auf dem 6c-
Untergitter der SmFe3-Phase ist der stark positive (antibindende) Beitrag der Sm-Zr-Wechsel-
wirkung zur Mischungsenthalpie der Phase, welcher im Sm-Zr-System die Bildung von inter-
metallischen Phasen verhindert. Wie sich aus den thrmodynamischen Rechnungen ergibt, 
beträgt er in diesem System für äquiatomare, hypothetische Legierungen in hdp-Struktur etwa 
+18.7 kJ/mol. Einen vergleichbaren Wert kann pro Mol wechselwirkender Atome mit 
+9.8 kJ/mol auch für das 6c-Untergitter der SmFe3 Phase (hexagonale Struktur) gefunden 
werden. Die semiempirische Mischungsenthalpie nach dem Modell von R. A. Miedema 
[Mie1977, Mie1980] liegt für äquiatomare Legierunge bei etwa +14.0 kJ/mol. 
 
6.5.1  Thermodynamische Modellierung der SmFe3-Phase 
 
 Die Elementarzelle der SmFe3-Phase besitzt 36 Atome, von denen 6 Atome, die Sm-
Atome der 6c-Positionen, für die Substitution mit Zr-Atomen in Frage kommen. Die Phase 
besitzt damit die vereinfachte Modellstruktur (Sm)3/36(Sm, Zr)6/36(Fe)27/36. Abgeleitet davon 
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lassen sich Grenzverbindungen in den Stöchiometrien Sm1/12Sm1/6Fe3/4 und Sm1/12Zr1/6Fe3/4 
definieren, mit denen die theoretische Grenze des Sm-Zr-Homogenitätsbereiches festliegt. Die 
Wechselwirkungsenergie auf dem 6c-Untergitter sollte leicht asymmetrisch sein, um inner-
halb der Mischungslücke die unterschiedlichen Zr-Konzentrationen der SmFe3-Phase zu reali-








                       [ ])( )2()2(1, :,:0, :,:)2()2( 33 ZrSmSmFe FeZrSmSmSmFe FeZrSmSmZrSm yyLLyy −⋅+⋅+  
            [ ])ln()ln(
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1 )2()2()2()2(
ZrZrSmSm yyyyRT +⋅+ .  (82) 
Der magnetische Beitrag zur freien Enthalpie konnte mangels Mess- und Literaturdaten ledig-
lich für die Curie-Temperatur und das magnetische Sättigungsmoment der binären SmFe3-
Phase berechnet werden. Entsprechende Werte finden sich bei [Her1882, Chr1993, Ish1993, 
Sam1997]. Alle optimierten Modellparameter sind in Tabelle 8A (Anhang) zusammengefasst. 
 
6.6 Die intermetallische Fe23Zr 6-Phase 
 
 Die Existenz und Bildung der Fe23Zr6-Phase, als thermodynamisch stabile Phase des 
binären Fe-Zr-Systems, wird in der Literatur kontrovers diskutiert [Liu1995, Abr1997] (siehe 
auch Punkt 7.5). Die in dieser Arbeit untersuchten Gleichgewichte zeigen die Phase nur in 
geringen Anteilen neben der Zr-reichen C15-Laves-Phase in den Legierungen 3, 5, 6, 7 und 8 
(Tabelle 2, Punkt 6.3.1.2) sowie in der Legierung 10 (Tabelle 1A, Anhang). Aus diesem 
Grunde konnten ihre kristallographischen und thermodynamischen Eigenschaften in den 
höherkomponentigen Systemen nicht in genügender Weise untersucht werden. Um den tat-
sächlichen, experimentellen Befund in den Phasendiagrammen darzustellen, der innerhalb der 
angegebenen Wärmebehandlungszeiten realisiert werden konnte, wurde sie für die Berech-
nung der Phasengleichgewichte in diesen Systemen ignoriert. Für die Abschätzung von 
Gleichgewichten unter Einbeziehung der Fe23Zr6-Phase kann sie jedoch nach der Model-
lierung von M. JIANG [Jia2000] in die bestehende Datenbasis der Systeme integriert werden. 
Zur Verdeutlichung der Problematik wurde Legierungsmaterial in Fe23Zr6-Zusammensetzung 
mittels Typ-a- und Typ-c-Zuständen untersucht, wobei für die Typ-c-Zustände an sehr fein 
pulverisierten Legierungsmaterial (Korngröße ≤ 25 µm) die Bildung der Fe23Zr6-Phase in 
Abhängigkeit der Temperatur (konstante Zeitintervalle von 13.3 min / 100 K) sowie die 
Bildungsrate bei einer konstanten Temperatur von 1223 K in Abhängigkeit der Zeit (die 
Gesamtzeit betrug 5.4 h) beobachtet wurde.  
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Bezüglich der Typ-c-Zustände zeigt Abbildung 27a die aufgenommenen Beugungsdiagramme 
in 100 K-Schritten zwischen 373 und 1173 K im Heizzyklus und Abbildung 27b im Abkühl-
zyklus. Die Reflexe der Zr-reichen C15-Laves-Phase und des freien krz-Fe sind durch 
 



























































Abb. 27 Ausschnitt aus den Beugungsdiagrammen des pulverisierten Legierungsmaterials 
zwischen 373 und 1173 K im a) Heizzyklus und b) Abkühlzyklus. Die Reflexe der 
Zr-reichen C15-Laves-Phase sind mit (♦) und der (011)-Reflex des freien Fe mit 













Symbole markiert. Die restlichen Reflexe (falls vorhanden) können der Fe23Zr6-Phase 
zugeordnet werden. Aus Abbildung 27a ist zu erkennen, dass im Ausgangszustand des 
Legierungsmaterials (nach der schmelzmetallurgischen H rstellung und der Pulverisierung 
bei 373 K) die Fe23Zr6-Phase nicht vorhanden ist. Die Legierung ist dabei usschließlich aus 
Zr-reicher C15-Laves-Phase und freiem Fe zusammenges tzt, wobei der krz-Fe-(011)-Reflex 
mit dem (222)-Reflex der C15-Laves-Phase überlagert ist. (Alle Beugungsdiagramme wurden 
im 2θ-Winkelbereich zwischen 3 und 85° unter Verwendung der Rietveldmethode ausge-
wertet.) Die Bildung der Fe23Zr6-Phase setzt im Heizzyklus erst ab einer Temperatur von ca. 
1073 K ein, wobei sie während des darauffolgenden Abkühlvorgangs (Abbildung 27b) durch-
gängig stabil bleibt. Insgesamt konnten sich während des gesamten Wärmebehandlungs-
prozesses ca. 22.4 Ma.% der Fe32Zr6-Phase bilden. Nach erneutem Aufheizen auf 1223 K 
nimmt mit fortschreitender Zeit der Phasenanteil an gebildeter Fe23Zr6-Phase weiter zu, wobei 
die Phasenanteile an C15-Laves und freiem Fe abnehmen. In Abbildung 28 sind die Legie-
rungsanteile über der Zeit aufgetragen. Dabei können di  Messwerte für die Fe23Zr6-Phase 
durch eine Funktion der Form „Konstante multipliziert mit einer Potenz der Zeit“ beschrieben 








ZrFe +⋅=ω ,    (83) 
analog zur Einstein-Smoluchowski-Gleichung (2. Ficksche Gesetz [Hal1957] der Diffusion) 
für die mittlere Eindringtiefe bei Diffusionsvorgängen ist. Eine Extrapolation von Gleichung 
(83) auf die Zeit des vollständigen Umsatzes liefert ca. t ≈ 229 h. 
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Abb. 28 Darstellung der Phasenanteile für Fe23Zr6, C15-Laves und freies Fe während der 
Wärmebehandlung bei 1223 K. 
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Für das pulverisierte Legierungsmaterial zeigt sich also eine deutliche Neigung des Systems 
die Fe23Zr6-Phase gemäß der Legierungszusammensetzung zu bilden. Die chemische Umset-
zung der Reaktionspartner sowie die Reaktionskinetik lassen auf die peritektoide Reaktion: 
Fe + C15-Laves → Fe23Zr6 schließen, deren Reaktionsgeschwindigkeit offensichtlich von der 
Dicke der sich bildenden Fe23Zr6-Schicht und ihrer Diffusivität gegenüber freiem Fe abhängig 
ist. Die Bildungsrate der Fe23Zr6-Phase nimmt dabei mit zunehmender Schichtdicke stark ab. 
Aus den Temperexperimenten nach Typ-a-Zuständen an kompaktem Legierungsmaterial 
(nicht pulverisiert) resultiert jedoch ein erheblich geringerer Reaktionsumsatz. Nach einer 
Wärmebehandlung bei 1223 K und 504 h betrug der Phasenanteil der gebildeten Fe23Zr6-
Phase etwa nur 4.0 Ma.%. Vergleichbare Resultate konnten auch von Y. LIU [Liu1995] erzielt 
werden, wobei nach 48 h Wärmebehandlung bei 1463 K einen Volumenanteil der Fe23Zr6-
Phase von etwa 3.3 Vol.% ≈ 3.3 Ma.% (kristallographische Dichte für Fe23Zr6: 7.44 g/cm3, 
C15-Laves: 7.51 g/cm3 und freies Fe: 7.64 g/cm3) entstand. Die Zeit für den vollständigen 








ZrFe +⋅=ϕ ,     (84) 
zu ca. 47000 h abgeschätzt werden. 
Für kompaktes Probenmaterial ist damit die Reaktionsgeschwindigkeit bedeutend kleiner, was 
im Vergleich zu den Ergebnissen am pulverisierten Lgierungsmaterial offensichtlich auf die 
sehr viel effektivere Oberflächendiffusion sowie, durch den Pulverisierungsvorgang erhöhte 
Defektdichte, und somit auf eine erhöhte Diffusion der Fe-Atome an Kristalldefekten inner-
halb der Pulverteilchen zurückzuführen ist. Außerdem kommt in den ternären und quaternären 
Legierungen noch erschwerend hinzu, dass sich durch zusätzliche, Fe-ärmere Phasen die 
mittlere Fe-Konzentration um die Gebiete der C15-Laves-Phase stark verringert. 
 
6.7 Die intermetallische τ3:29-Phase 
 
 Die intermetallische τ3:29-Phase ist eine ternäre Hochtemperaturphase des Fe-Sm-Mo-
Systems und wurde dort mithilfe von Typ-a- und Typ-b-Zuständen untersucht. (Die mit Typ-b 
untersuchten invarianten Phasenreaktionen sind in Tabelle 7A im Anhang angegeben.) Sie ist 
eine intermediäre Phase zwischen den Stöchiometrien 2:17 und 1:12 (Seltenerd-Atome: 
Metallatome) und kann nach H. PAN [Pan1998] als alternierende Folge von Struktureinheiten 
der τ2:17- und τ1:12-Phase angesehen werden. Ihre monokline Kristallstruktu  wird in der 
Literatur sowohl in der Raumgruppe P21/c (Raumgruppennummer 14) als auch in der Raum-
gruppe A12/m1 (Raumgruppennummer 12) beschreiben. Dtaillierte Rietveldanalysen zeigen, 
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dass die Mo-Atome im Falle der Raumgruppe P21/c die 4e-Positionen und im Falle der Raum-
gruppe A12/m1 die 4i- und 4g-Positionen gemeinsam mit Fe-Atomen besetzen [Li1994-1, 
Hu1994-1, Hu1994-2, Kal1995, Pan1998]. 
Nach Tabelle 2A, im Anhang dieser Arbeit, konnte si im Gleichgewicht mit τ1:12, Sm2Fe17 
und Fe (Legierungen 27, 28, 29, 30, 33, 34 und 35) bei Temperaturen zwischen 1273 und 
1453 K gefunden werden. Ihr Homogenitätsbereich für die gegenseitige Substitution von Fe- 
und Mo-Atomen liegt bei 1273 K zwischen 2.2 und 4.4At.% Mo und bei 1453 K zwischen 
2.35 und 3.99 At.% Mo. Experimentelle Gitterparameter sind in Tabelle 2A angegeben. Auf-
grund ihrer geringen Variation in der Zusammensetzung war jedoch kein eindeutiger Trend 
für die Konzentrationsabhängigkeit der Elementarzellabmessungen nachzuweisen. 
Die Bildung der τ3:29-Phase im quaternären System wurde an mehreren Legierun en im 
Bereich des τ1:12-τ3:29- und Sm2Fe17-τ3:29-Zweiphasenfeldes unter Zulegierung von 4 - 10 At.% 
Zr bei einer Temperatur von 1373 K untersucht. Allerdings lagen die Elementkonzentra-
tionen, insbesondere die Sm-Konzentration, dieser Phasen so dicht beieinander, dass für die 
WDX-Analyse keine klare Trennung zwischen den drei Phasen möglich war. Diese 
Annäherung in der Zusammensetzung der Phasen ist jedoch nur so zu erklären, dass auch in 
der τ3:29-Phase ein Teil der Sm-Atome durch Zr-Atome substituier  werden kann, woraus sich 
Löslichkeiten von ca. 2.0 - 2.4 At.% Zr ergeben. Die experimentellen Ergebnisse sind in 
Tabelle 5A im Anhang dieser Arbeit zusammengestellt. 
 
6.7.1  Thermodynamische Modellierung der τ3:29-Phase 
 
 Die Elementarzelle der τ3:29-Phase besitzt 64 Atome, von denen 12 Atome auf insge-
samt drei 4e-Positionen (Raumgruppe P21/2) oder auf zwei 4i- und einer 4g-Position (Raum-
gruppe A12/m1) durch Mo-Atome substituiert werden können. Aus der Zusammenfassung 
aller weiteren Positionen zu einem vollbesetzten Sm- und einem vollbesetzten Fe-Untergitter 
erhält man für die thermodynamische Beschreibung der Phase im Fe-Sm-Mo-System 
folgende vereinfachte Modellstruktur: (Sm)6/64(Fe)46/64(Fe, Mo)12/64. Die Substitution von Sm-
Atomen durch Zr-Atome wurde nicht modelliert. Aus dem Modell ergeben sich die Grenz-
verbindungen Sm6Fe58 und Sm6Fe46Mo12, mit denen prinzipiell ein Homogenitätsbereich von 
18.75 At.% Mo durchschritten werden kann. Tatsächlich existiert die Phase nur innerhalb 
einer geringen Variation in der Mo-Konzentration von etwa 2 At.% (1273 K) nahe der 
Sm6Fe58-Grenzverbindung. Wie die thermodynamische Rechnung zei t, kann die Wechsel-
wirkungsenergie auf dem Fe-Mo-Untergitter als symmetrisch angesehen werden, womit 
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lediglich ein Wechselwirkungsparameter 0-ter Ordnung benötigt wird. Für die freie Enthalpie 
der Phase wurde folgender Ausdruck verwendet: 
 SERMoFeSmMoFeFeSmFe
SER HGyGyHG −+=− 29:329:329:3 ::
)3(
::
)3( τττ  
            0, ,::
)3()3( 29:3τ
MoFeFeSmMoFe Lyy+       
        [ ])ln()ln(
16
3 )3()3()3()3(
MoMoFeFe yyyyRT +⋅+  .   (85) 
Der magnetische Anteil an der freien Enthalpie stützt sich auf experimentelle Ergebnisse von 
H. PAN [Pan1998], der für die Verbindung Sm3Fe28Mo1 eine Curie-Temperatur von 445 K und 
die Sättigungsmagnetisierung bei 4.2 K von 134.9 Am2/kg angibt. Aufgrund des geringen 
Homogenitätsbereiches der Phase wurden diese Werte für die Beschreibung des gesamten 
Einphasenfeldes der τ3:29-Phase verwendet. Alle optimierten Modellparameter sind in Tabelle 
8A (Anhang) zusammengefasst. 
 
6.8 Die intermetallische C15-Laves-Phase 
 
 Die C15-Laves-Phase ist in den binären Systemen Fe-Sm, Fe-Zr und Fe-Mo auch als 
Fe2Sm, Fe2Zr und Mo2Zr bekannt, wobei die beiden letzten „binären Phasen“ einen beträcht-
lichen Homogenitätsbereich für die gegenseitige Substit tion der Elemente aufweisen. Dahin-
gegen ist die SmFe2-Phase nahezu stöchiometrisch. 
Die Löslichkeit von Mo und Zr in Fe2Sm ist vernachlässigbar klein. Siehe dazu die Legie-
rungen 2 (Tabelle 1A, Anhang) und 17 (Tabelle 2A, Anhang). 
Die maximale Sm-Konzentration in Fe2Zr wurde in Legierung 10 (Tabelle 1A, Anhang) nach-
gewiesen und beträgt etwa 1.3 At.% bei einer Wärmebehandlungstemperatur von 1173 K, 
wobei das Verhältnis von Fe:Zr in Richtung einer Fe-reicheren Modifikation verschoben ist 
(Legierung 10, die Fe-Konzentration beträgt ca. 69.0 At %). Der Homogenitätsbereich dieser 
Phase gegenüber Mo wurde im Zusammenhang mit der Aufklär ng der Phasengleichgewichte 
im Fe-Zr-Mo-System untersucht, siehe dazu Punkt 5.2.7. Gleiches gilt auch für die Fe-
Löslichkeit in der Mo2Zr-Phase. 
Für die Ermittlung der Sm-Konzentration im Mo2Zr wurde aus gepresstem Pulvermaterial 
(Körngröße ≤ 100 µm) der reinen Elemente Sm, Zr und Mo Sintermaterial hergestellt (Press-
druck = 1.19 GPa) und bei 1273 K eine Zeitdauer von 168 h wärmebehandelt (Legierung 1, 
Tabelle 6A, Anhang). Neben der Bildung von Mo2Zr konnte keine weitere intermetallische 
Phase festgestellt werden. Das freie Sm ist während der Wärmebehandlung nahezu voll-
ständig verdampft, was zur Bildung von Hohlräumen im Probenmaterial führte, siehe dazu 
Abbildung 29a. Die Sm-Konzentrationen in der Mo2Zr-Phase sowie auch die gegenseitige 
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Abb. 29 a) Rückstreuelektronen-Aufnahme einer Sm-Zr-Mo-Sinterprobe. Das Material wurde 
 bei 1273 K für eine Zeitdauer von 168 h wärmebehandelt. Die Sm-Komponente 
 ist nahezu vollständig verdampft. b) Beugungsdiagramm der Probe im Winkelbereich 
 zwischen 30 und 60°. Der Gitterparameter a der Mo-reichen Zr-Modifikation 
 (∼8.1 At.% Mo) ist deutlich gegenüber der Mo-armen Modifikation (∼1.9 At.% Mo) 
 verkleinert, was zur Aufspaltung der Reflexe (010), ( 11) und (012) führt. 
 
Löslichkeit von Sm und Mo befinden sich weit unterhalb der Bestimmungsgrenze des ver-
wendeten WDX-Systems (< 0.05 At.%). 
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Im Weiteren ergab sich die Löslichkeit von Mo in hdp-Zr zu ca. 8.1 At.%, was in guter 
Übereinstimmung mit dem binären Phasendiagramm aus Referenz [Pér2003] ist. Das gelöste 
Mo verursacht im hdp-Zr eine deutliche Verkürzung der Elementarzelle in a-b-Richtung, 
wobei der Gesamteffekt etwa 2.6 % beträgt. In c-Richtung verkürzt sich die Zelle nur um ca. 
0.8 %. In der Beugungsaufnahme der Probe, Abbildung 29b, sind daher die Reflexe (010), 
(011) und (012) der Mo-reichen und Mo-armen Zr-Modifikation voneinander getrennt. Der 
Reflex (002) gehört zu beiden Modifikationen. 
Die völlige Unlöslichkeit von Sm in der kubischen Mo2Zr-Phase kann auch in Analogie zu 
den Ergebnissen in den binären Systemen Sm-Zr und Sm-Mo gesehen werden. Die Wechsel-
wirkungsenergie zwischen den unterschiedlichen Atomtypen ist stark positiv (antibindend). 
Für das Sm-Zr-System ergibt sich die Mischungsenthalpie für eine äquiatomare Legierung in 
kubischer Struktur zu ca. +20.2 kJ/mol, wobei die semiempirische Mischungsenthalpie nach 
dem Modell von R. A. Miedema [Mie1977, Mie1980] zu etwa +14.0 kJ/mol berechnet 
werden kann. Für die semiempirische Mischungsenthalpie von äquiatomaren Legierungen im 
Sm-Mo-System errechnet sich ein Wert von ca. +35.3 kJ/mol. 
 
6.8.1  Thermodynamische Modellierung der C15-Laves-Phase 
 
 Der Konzentrationsraum der C15-Laves-Phase ist so zu definieren, dass die Phase in 
den binären Systemen Fe-Sm, Fe-Zr und Zr-Mo stabil ist und in den Systemen Fe-Sm-Zr, Fe-
Zr-Mo sowie im quaternären System entsprechend große Mischungslücken aufweist. Abge-
leitet von ihrem kristallographischen Aufbau aus zwei Untergittern im Cu2Mg-Strukturtyp 
kann sie durch die Modellstruktur (Fe, Mo, Zr)2/3(Sm, Zr, Mo, Fe)1/3 beschrieben werden. Die 
Grenzverbindungen der Phase ergeben sich zum einen aus den Modellen für die isostruk-
turellen Laves-Phasen Fe2Sm, Fe2Zr und Mo2Zr nach den Referenzen [Zin2002-2, Jia2000, 
Pér2003] sowie zu den nichtstabilen Verbindungen FeMo2, FeFe2, MoSm2, MoMo2, MoFe2, 
ZrSm2, ZrZr2, ZrMo2 und ZrFe2, deren freie Bildungsenthalpien auf entsprechend positive 
Werte innerhalb der Modelle für die binären Systeme optimiert oder nur  abgeschätzt wurden. 
(Prinzipiell können die Bildungsenthalpien für hypothetische Verbindungen nicht experi-
mentell ermittelt werden. Ihre Werte resultieren entweder aus Extrapolationsrechnungen nach 
der CALPHAD-Methode oder aus theoretischen Modellen.) Im Weiteren werden zur 
Modellierung der Mischungslücken in den höherkomponentigen Systemen eine Reihe von 
Wechselwirkungsparametern benötigt, deren Werte sich aus den Löslichkeiten gegenüber 
dem jeweils ternären Element in den stabilen, binäre  Modifikationen der Phase ergeben. 
Aufgrund des für Mischphasen stets bindend wirkenden B itrags der Mischungsentropie 
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bewirken diese Parameter einen antibindenden Beitrag, so dass die Ausdehnung (Größe) der 
Mischungslücke aus der Konkurrenz zwischen der Mischungsentropie der reinen Elemente 
sowie der Mischungsenthalpie der Phase resultiert. Der folgende Ausdruck für die freie 
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Der magnetische Anteil der freien Enthalpie kann für die quaternäre C15-Laves-Phase nach 
Referenz [Zin2002-2] für die binäre Phase im Fe-Sm-ystem (Fe2Sm) und nach Referenz 
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gegeben werden. Die binäre C15-Laves-Phase im Mo-Zr-System (Mo2Zr) ist unmagnetisch. 
In den Gleichungen (87) und (88) beschreiben die Parameter kLavesC ZrMoFeCT
,15
,:;




der Ordnung k = 0 und 1 die Änderung der Curie-Temperatur und des Sättigungsmomentes 
mit der Änderung der Konzentration für Mo und Zr im zweiten Untergitter der Phase. Alle 
optimierten Modellparameter sind in Tabelle 8A (Anha g) zusammengefasst. 
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6.9 Die intermetallische C14-Laves-Phase 
 
 Die Eigenschaften der C14-Laves-Phase wurden experimentell sowie auf der Grund-
lage der CALPHAD-Rechung im ternären Fe-Zr-Mo-System bereits untersucht [Zin2002-1], 
siehe dazu auch die Punkte 5.2.7 und 7.9. Die Phase konnte innerhalb dieser Arbeit im 
ternären Fe-Sm-Mo-System in Legierung 18 (Tabelle 2A, Anhang), im Fe-Zr-Mo-System in 
den Legierungen 1-4 (Tabelle 3A, Anhang) und im quaternären System in den Legierungen 
4-5, 12-14 und 17-20 (Tabelle 4A, Anhang) in verschiedenen Gleichgewichten gefunden 
werden, wobei die gegenseitige Substitutionsfähigkeit der Elemente Fe, Zr und Mo gemäß der 
Modellierung der Phase im ternären Fe-Zr-Mo-System b obachtet wurde. Die Löslichkeit der 
C14-Laves-Phase gegenüber Sm ist vernachlässigbar klein (Legierung 17, 18, 19 und 20; 
Tabelle 4A, Anhang), womit die thermodynamische Beschreibung der Phase aus dem Fe-Zr-
Mo-System übernommen werden kann. Allerdings musste un r Verwendung von Referenz 
[Pér2003] für das binäre Zr-Mo-System der Parameter LavesC ZrMoG
−14
:  für die nicht stabile 
Grenzverbindung Mo2Zr auf der Datenbasis nach Referenz [Zin2002-1] neu optimiert werden. 
 
6.10 Die intermetallischen Phasen R, σ, µ, FeZr2, FeZr3 und τ1:4:9 
 
 Die intermetallischen Phasen R und σ sind Hochtemperaturphasen des binären Fe-Mo-
Systems (T ≥ 1460 K) und wurden in den betrachteten Temperaturbereichen für die Unter-
suchung des Fe-Sm-Mo-Systems nicht gefunden. Der Einfluss von Zr als Dotierungselement 
ist unbekannt. Ihre thermodynamische Beschreibung wurde aus dem binären Fe-Mo-System 
übernommen, siehe dazu Punkt 5.2.3. 
Die µ-Phase konnte im Gleichgewicht mit der τ1:12-Phase im ternären Fe-Sm-Mo in den 
Legierungen 3, 8, 9, 18, 19, 22, 23, 31, 32 und 36 (Tabelle 2A, Anhang) und in Gleichge-
wichten mit der τ1:12-Phase sowie mit den Phasen Sm2Fe17 und C15-Laves in den quaternären 
Legierungen 9 und 16 (Tabelle 4A, Anhang) nachgewiesen werden. Ihre Löslichkeit gegen-
über Sm ist vernachlässigbar klein. Die Funktion für die freie Enthalpie wurde gemäß ihrer 
Beschreibung im Fe-Zr-Mo-System gewählt, siehe Punkt 5.2.7. 
Die Phasen FeZr2 und FeZr3 ergeben sich als Gleichgewichtsphasen in den Legierung n 14, 
15 und 26 (Tabelle 1A, Anhang). Ihre Sm-Löslichkeiten sind sehr klein. Die Löslichkeit 
gegenüber Mo ist unbekannt, womit ihre freie Enthalpie gemäß der Beschreibung im Fe-Zr-
System gewählt wurde. 
Die τ1:4:9-Phase wurde in den untersuchten Konzentrationsbereich n der Legierungen nicht 
gefunden. Ihre thermodynamische Beschreibung entspricht der des Fe-Zr-Mo-Systems. 
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7. Optimierte Phasendiagramme im Fe-Sm-Zr-Mo-System 
 
7.1 Das binäre Sm-Zr-System 
 
 In Abbildung 30 ist das optimierte x-T-Phasendiagramm des Sm-Zr-Systems darge-
stellt. Das Diagramm wurde im Rahmen dieser Arbeit nach Literaturinformationen, siehe 
Punkt 5.2.5, und experimentellen Werten über die gegenseitige Löslichkeit von Sm und Zr 
sowie den damit verbundenen kristallographischen Effekten (Punkt 6.2.1) thermodynamisch 
optimiert. Dabei konnten die Temperaturen für das peritektisch erstarrende krz-Sm bei 
1363 K und der peritektoiden Umwandlung von krz-Sm in hdp-Sm bei 1218 K sehr gut 
reproduziert werden. Die experimentell gefundene Löslichkeit von Zr in der Sm-reichen hdp- 
      
Abb. 30 Optimiertes Phasendiagramm des Sm-Zr-Systems zusammen mit der 
  experimentellen Löslichkeit von Zr in hdp-Sm 
 
Phase stimmt mit dem berechneten Wert gut überein (Experiment: 1.2 ± 0.3 At.% bei 1173 K, 
Rechnung: 1.2 At.% bei 1173 K). Diese Übereinstimmung ist kein reiner Optimierungseffekt, 
da in den verwendeten thermodynamischen Modellen für die flüssige Phase und den festen 
Lösungsphasen die Gesamtzahl an optimierbaren Parametern verhältnismäßig klein ist. Der 
Maximalwert der Zr-Konzentration in der Sm-reichen, flüssigen Phase beträgt laut Rechnung 
etwa 3.3 At.%, womit er den experimentell gefundene Maximalwert bei der Flüssigphasen-
sinterung von < 7.2 At.% nicht übersteigt [Ano1959]. Die Löslichkeit von Sm im hdp-Zr 
wurde basierend auf den röntgenographisch ermittelten Gitterparametern (Punkt 6.2.1) als 
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vernachlässigbar klein angenommen. Unter der Vorraussetzung, dass auch die Sm-Lölichkeit 




















ZrSmL  als selbstkonsistent aufgefasst werden, für 
deren Optimierung auch fünf statistisch unabhängige Datenpunkte existieren (Löslichkeit von 
Zr im hdp-Sm, Löslichkeit von Sm im hdp-Zr und krz-Zr, Temperatur der peritektischen 
Erstarrung von krz-Sm und Temperatur der peritektoiden Umwandlung von krz-Sm in hdp-
Sm). Der Parameter 0,,
rho
ZrSmL  der rhomboedrischen Phase wurde so gewählt, dass die Konzen-
tration von Zr im rhomboedrischen Sm der Konzentration im hexagonalen Sm bei der 
peritektoiden Transformation zwischen den beiden Phase entspricht. Alle weiteren Parameter 
beziehen sich ausschließlich auf die thermodynamischen Eigenschaften der reinen Elemente 
nach SGTE [Din1991]. 
 
7.2 Das binäre Sm-Mo-System 
 
 Das Phasendiagramm des Sm-Mo-Systems ist in Abbildung 31 dargestellt. Es beruht 
auf der Angabe der freien Enthalpien der reinen Elemente [Din1991] sowie auf den Werten 
        
Abb. 31 Berechnetes Phasendiagramm des Sm-Mo-Systems 
 
der Mischungsenthalpie und Überschussentropie, die nach den Modellen von R. A. MIEDEMA 
und T. TANAKA , siehe Punkt 6.2.2, berechnet wurden. Das Phasendiagramm besitzt einen 
nahezu monotektischen Charakter mit einer leichten Löslichkeit von Mo im flüssigen Sm. Der 
Maximalwert beträgt etwa 3.3 At.% bei 2068 K. Oberhalb 2068 K liegt gasförmiges Sm mit 
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festem Mo im Gleichgewicht vor. Im Weiteren zeigt die Rechnung eine geringfügige Lös-
lichkeit von gasförmigen Sm im geschmolzenen Mo (ca. 0.5 At.% bei 2889 K). 
 
7.3 Das binäre Fe-Sm-System 
 
 Das Fe-Sm-System wurde hinsichtlich des Homogenitätsbereiches und der Schmelz-
temperatur der Sm2Fe17-Phase modifiziert. Siehe dazu Punkt 5.2.1 sowie die Legierungen 24, 
25 und 33, Tabelle 1A (Anhang), und die Ergebnisse zur Schmelzpunktbestimmung an Legie-
rung 24, Tabelle 7A (Anhang). Das Phasendiagramm ist zu ammen mit den oben genannten 
Datenpunkten in Abbildung 32 dargestellt. Neben der modifizierten Sm2Fe17-Phase entspricht 
           
Abb. 32 Optimiertes Phasendiagramm des Fe-Sm-Systems zusammen den experimentellen 
Datenpunkten des Sm2Fe17-Homogenitätsbereiches nach Referenz [Liu1997] (), 
[Bus1971] (), [Nei1991] () und dieser Arbeit () 
 
es dem Phasendiagramm nach Referenz [Zin2002-2], wobei die Modellparameter für die Be-
schreibung der SmFe3- und C15-Laves-Phase ebenfalls neu optimiert wurden. 
 
7.4 Das binäre Fe-Mo-System 
 
 In Abbildung 33 ist das optimierte Phasendiagramm des binären Fe-Mo-Systems nach 
A. F.-GUILLERMET [Gui1982] dargestellt. Das Diagramm zeigt einen ausgedehnten Homogeni-
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tätsbereich für die intermetallische µ-Phase sowie ein hohe, gegenseitige Löslichkeit von Fe 
und Mo in der krz-Phase. Innerhalb dieser Arbeit konnte die µ-Phase im Fe-Sm-Mo- und Fe-
Sm-Mo-Zr-System mit Mo-Konzentrationen von ca. 35.8 bis 41.9 At.% bei Temperaturen 
zwischen 1173 und 1573 K gefunden werden (Legierungen 8, 9, 22, 23, 31, 36, Tabelle 2A 
und Legierung 9, Tabelle 4A, Anhang), was gegenüber [Gui1982] die Existenz einer noch Fe-
reichen Modifikation der µ-Phase vermuten lässt. Ähnlic  hohe Fe-Konzentrationen finden 
sich auch bei [Hav1972] und [Alb1975]. Die Löslichkeit von Mo im krz-Fe lag für Tempe-
raturen zwischen 1073 und 1173 K in den Legierungen 2, 4, 7, 8 und 13 (Tabelle 2A, An-
hang) bei ca. 2 At.%. Dieser Wert stimmt näherungswei e mit den Angaben nach [Gui1982] 
überein. In Akzeptanz einer größeren Streubreite für die Fe-Löslichkeit der µ-Phase wurde die 
thermodynamische Beschreibung des Systems nach [Gui1982] in diese Arbeit übernommen. 
  
Abb. 33 Optimiertes Phasendiagramm des Fe-Mo-Systems nach A. F.-GUILLERMET [Gui1982] 
 
7.5 Das binäre Fe-Zr-System 
 
 Wie bereits in Punkt 6.6 diskutiert wurde, besteht im Fe-Zr-System die Unsicherheit 
hinsichtlich der Existenz und Bildung der Fe23Zr6-Phase als Gleichgewichtsphase des binären 
Systems. Zudem werden für den Homogenitätsbereich der C15-Laves-Phase experimentelle 
Löslichkeitswerte ermittelt, die für die thermodynamische Modellierung in Hinblick auf die 
Optimierung des Systems keine zufriedenstellenden Ergebnisse liefern. Abbildung 35 zeigt 
das Diagramm nach der Optimierung von M. JIANG [Jia2000], wobei die Existenz der Fe23Zr6-
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Phase für die Berechnung der Gleichgewichte zum einen ignoriert (schwarze Linien) und zum 
anderen nicht ignoriert wurde (zusätzliche rote Linien). In beiden Fällen besteht zwischen 
Experiment und Rechnung die bestmögliche Anpassung, welche in der Modellierung nach 
[Jia2000] mit dem Satz an frei optimierbaren Modellparametern erreicht werden kann. 
Zusätzlich sind im Fe-reichen Bereich des Phasendiagramms die experimentellen Daten-
punkte in der Zusammenfassung nach M. JIANG [Jia2000], F. STEIN [Ste2002] und dieser 
Arbeit (Legierungen 3, 6, 10, 16 und 26, Tabelle 1A, Anhang) eingezeichnet. Dabei 
markieren die farbig unterlegten Punkte den Homogenitätsbereich der C15-Laves-Phase. Wie 
aus Abbildung 34 hervorgeht, werden die Gleichgewichte im Fe-reichen Bereich des Systems 
nur ungenügend beschrieben. Insbesondere ergeben sich große Abweichungen innerhalb des 
Zweiphasenfeldes der C15-Laves- und der Fe23Zr6-Phase, wobei im Temperaturbereich für 
die in dieser Arbeit untersuchten ternären und quaternären Legierungen (940 - 1373 K) eine 
wesentlich bessere Übereinstimmung für den Homogenitätsbereich der C15-Laves-Phase 
erzielt wird, wenn die Bildung der Fe23Zr6-Phase unberücksichtigt bleibt. Aufgrund der nur 
         
Abb. 34 Optimiertes Phasendiagramm des Fe-Zr-Systems nach M. JIANG zusammen mit den 
experimentellen Datenpunkten in der Zusammenfassung nach M. JIANG [Jia2000] 
(), F. STEIN [Ste2002] () und dieser Arbeit (). Die farbig unterlegten Daten-
punkte markieren den Homogenitätsbereich der C15-Laves-Phase. Die rot darge-
stellten Gleichgewichte ergeben sich unter Berücksichtigung der Fe23Zr6-Phase als 
Gleichgewichtsphase des Systems. 
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geringen Phasenanteile an Fe23Zr6-Phase, die neben der C15-Laves-Phase in den unterschten 
Legierungen nachgewiesen werden konnte, wurde für die Berechnung der Phasengleich-
gewichte in den ternären und im quaternären System di  thermodynamische Beschreibung des 
Fe-Zr-Systems nach M. JIANG unter Vernachlässigung der Fe23Zr6-Phase verwendet. Die damit 
erzielten Ergebnisse sind für die im Weiteren dargestellten isothermen Schnitte dieser 
Systeme in guter Übereinstimmung mit dem Experiment. 
 
7.6 Das binäre Mo-Zr-System 
 
 Abbildung 35 zeigt das Phasendiagramm des Mo-Zr-Systems nach der Optimierung 
von R. J. PÉREZ [Pér2003]. Es verfügt über die in diesem System nahezu stöchiometrische 
intermetallische C15-Laves-Phase und zeigt eine große gegenseitige Löslichkeit der Elemente 
Mo und Zr in krz-Struktur. Diese Ergebnisse stimmen mit denen in Legierung 1 (Tabelle 6A, 
Anhang) gefundenen Resultaten nahezu überein, wobei nach einer Wärmebehandlung bei 
1273 K und 168 h die C15-Laves-Phase mit einer etwas höheren Zr-Konzentration von ca. 
36.5 At.% (33.6 At.% nach [Pér2003]) und die Löslichkeit von Mo in krz-Zr von ca. 8.1 At.% 
(8.6 At.% nach [Pér2003]) gefunden wurde. Bezüglich des Homogenitätsbereiches der C15-
Laves-Phase werden in der Literatur stark voneinander abweichende Ergebnisse diskutiert. 
Für Temperaturen oberhalb 1500 K liefert das Phasendiagramm jedoch eine sehr gute Über-
einstimmung mit den Referenzen [Ego1955, Rap1979, Bre1980]. Die thermodynamische 
Beschreibung des Systems wurde in diese Arbeit übernommen. 
      
Abb. 35 Optimiertes Phasendiagramm des Mo-Zr-Systems nach R. J. PÉREZ [Pér2003] 
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7.7 Das ternäre Fe-Sm-Zr-System 
 
 Die thermodynamischen Modelle der einzelnen Phasen des Fe-Sm-Zr-Systems wurden 
auf der Grundlage der experimentellen Daten nach Tabelle 3, Punkt 6.3.1.2, und Tabelle 1A 
(Anhang) sowie den Schmelzpunkten der τ2:17-Phase in Legierung 34 (Tabelle 7A, Anhang) 
und der Zr-reichen Modifikation der SmFe3-Phase in Legierung 12 (Tabelle 7A, Anhang) 
optimiert. Alle übrigen Phasen, deren Einphasenfelder keine Ausdehnung in den ternären 
Konzentrationsraum des Systems zeigen, bleiben für die Berechnung der ternären Phasen-
gleichgewichte gemäß ihrer thermodynamischen Beschribung in den binären Subsystemen 
unverändert. Unter Berücksichtigung der modellhaften V reinfachungen, siehe Punkt 6, zeigt 
das ternäre System eine optimale Anpassung zwischen Experiment und Rechnung. 
In Abbildung 36 ist ein isothermer Schnitt durch das ternäre Fe-Sm-Zr-System bei einer 
Temperatur von 2200 K dargestellt. Das Diagramm zeigt dabei den weitgehend schmelz- 
flüssigen Zustand, wobei sich im Sm-Zr-System bereits ine Sm-reiche Gasphase gebildet hat 
(siehe Punkt 7.1). Aufgrund der stark positiven freien Mischungsenthalpie zwischen den 
 
Abb. 36 Isothermer Schnitt bei 2200 K mit T-Linien (graue Linien) 
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Elementen Sm und Zr in der flüssigen Phase, 0.,,
Flüssigk
ZrSmL ≈ +58.6 kJ/mol (siehe Tabelle 8A, 
Anhang), entsteht eine Mischungslücke (Zweiphasenfeld: Flüssigkeit (1) + Flüssigkeit (2), 
siehe Abbildung 36), welche die flüssige Phase im Inneren des Systems in eine Fe-Sm-reiche 
und eine Fe-Zr-reiche Flüssigkeit trennt. Eine homogene Flüssigkeit ist also lediglich in den 
Bereichen nahe des binären Fe-Sm- und Fe-Zr-Systems g geben. 
Abbildung 37 zeigt den Zustand des Systems für eineTemperatur von 1527 K. Bei dieser 
Temperatur entsteht (zerfällt) die Zr-reiche SmFe3-Phase mit einer Zr-Konzentration von ca. 
13.2 At.% (Legierung 12, Tabelle 1A, Anhang). Die aus der Rechnung resultierende invari-
ante Reaktion ergibt sich zu: Flüssigkeit + C15-Laves ↔ SmFe3. Die Flüssigkeit hat dabei 
eine Zusammensetzung von ca. 40.7 At.% Sm und nur 0.5 At.% Zr. Die Art der Reaktion ist 
 
Abb. 37 Isothermer Schnitt bei 1527 K  
 
peritektisch, wobei vor der Entstehung der Zr-reichn SmFe3-Phase mit fallender Temperatur 
zunächst die Zr-reiche C15-Laves-Phase mit einer Fe-Sm-reichen Flüssigkeit im Gleichge-
wicht steht. Dieses Phasenfeld existiert oberhalb 1559 K, was dem maximalen Schmelzpunkt 
(rechnerisch) der Zr-reichen SmFe3-Phase mit einer Zusammensetzung von 12.1 At.% Zr 
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entspricht. Im Weiteren entsteht (zerfällt) bei 1524 K die τ2:17-Phase mit einer Zusammen-
setzung von ca. 6.1 At.% Sm und 7.0 At.% Zr, deren Schmelzpunkt bei dieser Temperatur 
und Zusammensetzung an einer nahezu eutektischen Legierung (Legierung 34, Tabelle 1A, 
Anhang) gemessen wurde. Das Eutektikum selbst besteht aus den Phasen τ2:17-, Fe und Zr-
reiche C15-Laves. Die Phasenanteile der Legierung wurden mit XRD (Rietveldmethode) 
ermittelt. Eine Rückstreuelektronen-Aufnahme der Legierung ist in Abbildung 38 zu sehen, 
wobei die feinverteilten Legierungsbestandteile dasEutektikum bilden. Die freie Enthalpie 
der τ2:17-Phase wurde auf den experimentell gefundenen Schmelzpunkt sowie auf ihrer 
Zusammensetzung in der eutektischen Legierung hin optimiert. Bei diesem Verfahren liegen 
mindestens zwei Parameter der τ2:17-Phase fest (siehe Gleichung 81, Punkt 6.3.4), die durch 
das chemische Potential der flüssigen Phase bestimmt werden. 
 
   
 
Abb. 38 Rückstreuelektronen-Aufnahme der Legierung 34 (Tabelle 1A, Anhang); Die 
eutektischen Legierungsbereiche (Eutektikum) zeigen eine feindisperse Verteilung 
der Legierungsbestandteile τ2:17-, Fe und Zr-reiche C15-Laves. Die Phasenanteile 





Die Homogenitätsbereiche der τ2:17- und der Sm2Fe17-Phase können gemäß den modellhaften 
Vereinfachungen nach Punkt 6.3.4 bei 1273 K aus den Daten nach Tabelle 3 (Punkt 6.3.1.2) 
abgeschätzt werden. Im Weiteren existiert im untersuchten Temperaturbereich von 1173 bis 
2373 K ein Dreiphasenfeld zwischen den Phasen Sm2Fe17, τ2:17 und Fe (Legierungen 13, 17, 
30, 32 und 35 Tabelle 1A, Anhang), welches die τ2:17-Phase im Zr-armen Zustand beinhaltet. 
Diese Gleichgewichte zeigen, dass die τ2:17-Phase im binären Sm-Zr-System nicht stabil sein 
kann. Darüber hinaus findet man bei geringen Zr-Konzentrationen der Legierung (< 1.8 At.%) 
ein Zweiphasenfeld der Phasen Sm2Fe17 und Fe (Legierungen 18-25 und 31, Tabelle 1A, 
Anhang). Die bei geringen Sm-Konzentrationen hohen Zr-Konzentrationen der τ2:17-Phase, 
die im Punkt 6.3.1 diskutiert werden, können in den Gleichgewichten der Phasen τ2:17, C15-
Laves und Fe der Legierungen 4, 7, 29 und 34 (Tabelle 1A, Anhang) nachgewiesen werden. 
Die dabei experimentell gefundenen Konzentrationen stimmen mit der Modellierung der 
 
Abb. 39 Isothermer Schnitt bei 1173 K 
 
Phase nach Punkt 6.3.4  gut überein. Die maximalen G halte an Zr und Sm in der Sm2Fe17-
Phase ergeben sich aus Zwei- bzw. Dreiphasenfeldern der Phasen Sm2Fe17 und SmFe3 bzw. 
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Sm2Fe17, SmFe3 und τ2:17 (Legierungen 8, 9, 11, 27, und 33, Tabelle 1A, Anhang). Außerdem 
beinhalten diese Gleichgewichte die SmFe3-Phase nur in ihrer Zr-armen Modifikation, welche 
durchschnittlich bis etwa 4.5 At.% Zr lösen kann. Die Zr-reiche Modifikation, mit mittleren 
Zr-Konzentrationen zwischen 12.6 und 15.9 At.%, konnte im Gleichgewicht mit der Zr-
reichen C15-Laves-Phase in den Legierungen 3, 6 und 12 (Tabelle 1A, Anhang) und in den 
Gleichgewichten zwischen der Zr-reichen und Zr-armen SmFe3-Modifikation, innerhalb ihrer 
Mischungslücke bei 1173 K, in Legierung 10 (Tabelle 1A, Anhang) gefunden werden. Alle 
weiteren Gleichgewichte des Systems, welche nicht experimentell untersucht wurden oder 
untersucht werden konnten, ergeben sich rechnerisch. Ein isothermer Schnitt bei 1173 K ist in 
Abbildung 39 dargestellt. 
Abbildung 40 zeigt einen Ausschnitt der Liquidusprojektion des Systems im Fe-reichen 
Bereich bis zu Legierungskonzentrationen von 50 At.% Fe. Die mit Pfeilen markierten Felder 
der Abbildung sind die Projektionen der Flüssigkeitsoberfläche (Liquidusfläche) im Gleich-
gewicht mit jeweils einer festen Phase oder der Gasphase auf die Konzentrationsebene. Inner-
halb der Mischungslücke im flüssigen Zustand des Sytems entsteht dieses Feld aus der 
Projektion der im Gleichgewicht stehenden Flüssigkeiten zueinander (Projektion der 
Mantelfläche einer 3-dimensionalen Mischungslücke auf die Konzentrationsebene). Die Er-
starrung der einzelnen Phasen aus dem flüssigen Zustand erfolgt je nach Zusammensetzung 
der Legierung in Richtung des stärksten negativen Temperaturgradienten auf Bahnen 
innerhalb dieser Felder und entlang der Erstarrungspfade (Umrandungslinien der Felder). 
Innerhalb der Felder scheidet sich dabei nur die Phase aus der Flüssigkeit aus, die der 
Bezeichnung des Feldes entspricht, wohingegen entlang der Erstarrungspfade und in 
Kreuzungspunkten die Phasen der angrenzenden Felder entstehen. 
Besonderes Augenmerk soll im folgenden noch einmal auf die Bildung der SmFe3-Phase in 
ihren zwei Modifikationen gelegt werden. In Abbildung 40 sind dazu die Erstarrungspfade der 
Phase farbig unterlegt. Die punktiert gezeichneten Linien symbolisiert den Homogenitäts-
bereich, der für die SmFe3-Phase bei 1173 K experimentell gefunden wurde. Ausder Ab-
bildung ist zu erkennen, dass Legierungen auf dieser Linie für Zr-Konzentrationen größer 
2.9 At.% Zr im flüssigen Zustand im Bereich der Mischungslücke vorliegen. Für diese Legie-
rungen existieren drei verschiedene Erstarrungspfade, die in Abhängigkeit der Zr-Konzen-
tration entlang (in Pfeilrichtung) des blau, grün ud rot gezeichneten Pfades führen. Dabei 
erstarrt auf dem blauen Pfad zuerst die Zr-reiche C15-Laves-Phase im Gleichgewicht mit der 
flüssigen Phase, bis bei 1559 K die Erstarrung der SmFe3-Phase mit einer Zusammensetzung 
von ca.12.1 At.% Zr einsetzt. Auf dem grünen Pfad wird die Bildung der SmFe3-Phase aus 
einer syntektischen Reaktion an der Grenzfläche der verschieden zusammengesetzten Flüssig-
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keiten innerhalb der Mischungslücke fortgesetzt, wobei die erreichbaren Zr-Konzentrationen 
für die SmFe3-Phase von ca. 10.4 bis 12.1 At.% variieren. Noch wä rend dieser Prozess läuft, 
erstarrt die besonders Zr-reiche SmFe3-Phase bereits auf dem roten Pfad zunächst unter 
Ausscheidung von Zr-reicher C15-Laves-Phase und ab 1532 K unter Ausscheidung der τ2:17-
Phase, bis die verbleibende Sm-reiche Restschmelze im Fe-Sm-System peritektisch in die 
binäre SmFe3-Phase, die C15-Laves-Phase (SmFe2) und freies Sm umgesetzt wird. Für Legie-
rungen mit Zr-Konzentrationen kleiner als 2.9 At.% erfolgt die Erstarrung ausschließlich auf 
dem roten Pfad. 
 
Abb. 40 Liquidusprojektion im Fe-reichen Bereich des Fe-Sm-Zr-Systems; Die farbigen 
Linien markieren die Erstarrungspfade der SmFe3-Phase. Der Buchstabe „e“ kenn-
zeichnet die Position des ternären Eutektikums. Die Zahlen an den ausgezeichneten 
Punkten sind die Temperaturen der Liquidusoberfläche in Kelvin. Zusätzlich ist die 
Position der SmFe3-Phase bei 1173 K als punktierte Linie eingezeichnet. 
 
Abbildung 41a zeigt die Rückstreuelektronen-Aufnahme des Primärgefüges einer Legierung 
mit einer Zusammensetzung von 74.4 At.% Fe, 7.4 At.% Sm und 18.2 At.% Zr (Legierung 2, 
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Tabelle 6A, Anhang). Damit liegt die Legierung in ihrer Zusammensetzung dem Homo-
genitätsbereich der Zr-reichen SmFe3-Phase sehr nahe. Die blasige Struktur resultiert aus dem 
Abdampfen der Sm-Komponente während des Schmelzprozesses. Alle Phasenanteile der 
Legierung wurden mithilfe von XRD (Rietveldanalyse) und die Legierungszusammensetzung 
 
      
      
 
Abb. 41 a) Rückstreuelektronen-Aufnahme des Primärgefüges einer Legierung mit einer 
Zusammensetzung nach WDX von 74.4 At.% Fe, 7.4 At.% Sm und 18.2 At.% Zr 












mit WDX bestimmt. In der Abbildung 41a ist zu erkenn , dass die dunklen Phasenbereiche 
(Zr-reiche C15-Laves-Phase) von der etwas helleren Phase (Zr-reiche SmFe3-Phase) um-
schlossen sind. Dieses Ergebnis stimmt mit der Erstarrungsreihenfolge gemäß der Liquidus-
projektion überein (blauer, grüner und roter Erstarungspfad bis 1532 K). Zusätzlich kann ein 
Phasenanteil von τ2:17-Phase gefunden werden (ca. 6 Ma.%), der sich auf dem roten Erstar-
rungspfad gemeinsam mit der Zr-reichen SmFe3 bei unterschreiten von 1532 K ausscheidet. 
(Die Existenz einer dritte Phase ist besonders gut aus Abbildung 41b zu erkennen.) Die hellen 
Phasenbereiche (Zr-arme SmFe3-Phase) zeigen eine deutliche Substruktur (Stängelförmig 
eingewachsene Kristallite der Zr-reichen SmFe3-Phase), was auf erstarrte Restschmelze hin-
deutet. Jedoch steht die direkte Erstarrung der Zr-reichen SmFe3-Phase für die relativ zügig 
abgekühlte Legierung (die Erstarrung erfolgte auf einer wassergekühlten Kupferplatte) im 
Widerspruch zur Gleichgewichtsthermodynamik der Liquidusprojektion. Offenbar erfolgt bei 
genügender Unterkühlung der flüssigen Phase der Erstarrungsvorgang entlang des roten 
Erstarrungspfades nicht vollständig. Eine mögliche Erklärung für diesen Effekt könnte im 
Zusammenhang mit dem sehr flach verlaufenden Temperaturgradienten im Konzentrations-
bereich der Zr-armen SmFe3-Phase stehen (siehe Abbildung 40). In diesem Bereich rzwingt 
eine geringe Absenkung der Temperatur eine starke Änderung in der Zusammensetzung der 
flüssigen Phase. Können die damit verbundenen Ausscheidungs- und Anreicherungsvorgänge 
nicht schnell genug ablaufen, erstarrt die Flüssigkeit im unterkühlten Zustand. 
 
7.8 Das ternäre Fe-Sm-Mo-System 
 
 Die thermodynamische Optimierung der Modellparameter für die einzelnen Phasen im 
Fe-Sm-Mo-System beruht auf den experimentell ermittelten Gleichgewichten nach Tabelle 
2A (Anhang) sowie auf den Schmelztemperaturen der τ1:12-Phase für verschiedene Mo-
Konzentrationen entlang ihres Homogenitätsbereiches (L gierungen 7, 8, 12, 14, 15, 16 und 
18, Tabelle 2A und 7A, Anhang). Für alle übrigen Phasen, die keine Ausdehnung in den 
ternären Konzentrationsraum des Systems zeigen, wurden die Funktionen der freien Enthalpie 
der binären Systeme verwendet. Gemäß den modellhaftn Vereinfachungen für die einzelnen 
Phasen, siehe Punkt 6, besteht eine optimale Anpassung zwischen Experiment und Rechnung. 
Abbildung 42 zeigt einen isothermen Schnitt durch das Fe-Sm-Mo-System bei 2200 K. Die 
stark positive freie Mischungsenthalpie für die Elemente Sm- und Mo- im flüssigen Zustand 
( 0.,,
Flüssigk
MoSmL ≈ +82 kJ/mol bei 2200 K, siehe Tabelle 8A, Anhang) verursacht eine Mischungs-
lücke, die in ihrer Ausdehnung mit der Mischungslücke im Fe-Sm-Zr-System vergleichbar ist. 
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Im Weiteren stehen in den Sm-Mo-reichen Regionen des Systems die flüssige Phase sowie 
das krz(Mo) mit gasförmigem Sm im Gleichgewicht, was die Herstellung von Sm-Mo-reichen 
Legierungen auf schmelzmetallurgischem Wege verhindert. 
 
Abb. 42 Isothermer Schnitt bei 2200 K mit T-Linien (graue Linien) 
 
In Abbildung 43 ist der Zustand des Systems bei 1373 K dargestellt. Bei dieser Temperatur 
konnte die τ3:29-Phase in drei verschiedenen Gleichgewichten in den Legierungen 28, 29 und 
30 (Tabelle 2A, Anhang) gefunden werden. Dabei beinhalten die Legierungen 28 und 30 die 
Mo-ärmeren Modifikationen dieser Phase in den Dreiphasenfeldern der Phasen τ3:29, Sm2Fe17 
und freies Fe bzw. τ3:29, τ1:12 und freies Fe, wobei sich die untere Grenze der Mo-Löslichkeit 
zu ca. 2.2 At.% aus Legierung 28 ergibt. Die Legierung 29 liegt mit ihrer Elementzusammen-
setzung im Zweiphasenfeld der τ3:29- und der τ1:12-Phase. Die Mo-Konzentration der τ3:29-
Phase beträgt darin ca. 4.4 At.%. Im Vergleich mit den experimentellen Löslichkeitsdaten von 
H. PAN [Pan1996], der den Homogenitätsbereich der Phase bei 1453 K zwischen 2.36 und 
3.99 At.% Mo eingrenzt, kann die maximale Mo-Löslichkeit der Phase bei 1373 K gemäß 
Legierung 29 abgeschätzt werden. Aus diesen Informationen ergibt sich die freie Bildungs-
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enthalpie der τ3:29-Phase als lineare Funktion der Temperatur. (Die freie Bildungsenthalpien 
der Grenzverbindungen sind linear in der Temperatur.) Die Rechnung zeigt, dass diese ein-
fache Darstellung tatsächlich die Bildung und Auflösung der Phase mit steigender Temperatur 
erklärt, wobei sie mit einer Mo-Konzentration von 3.1 At.% bei 1230 K erstmalig entsteht 
(τ1:12 + Sm2Fe17  → τ3:29) und mit einer Mo-Konzentration von 3.3 At.% bei 154  K wieder 
aufgelöst wird (τ3:29 → τ1:12 + Sm2Fe17 + krz(Fe)). In experimentellen Gleichgewichten konnte 
die τ3:29-Phase mit fallender Temperatur bis 1273 K gefunden w rden, Legierung 27 (Tabelle 
2A, Anhang) sowie Referenz [Pan1996]. Kalorimetrische Untersuchungen an Legierung 12, 
die mit ihrer Legierungszusammensetzung im Zweiphasenfeld der τ1:12- und Sm2Fe17-Phase 
liegt, zeigen während des Aufheizvorganges (Aufheizrate = 50 K/min) endotherme Reakti-
onen bei 1537 und 1570 K sowie bei 1602 und 1613 K, was in dieser Reihenfolge der 
Reaktionen: Bildung und Auflösung der τ3:29-Phase sowie Schmelzen der Sm2Fe17- und der 
τ1:12-Phase entspricht. Jedoch sind die Temperaturen der beiden ersten Reaktionen, im 
Vergleich mit den Ergebnissen zu den langzeitwärmebehandelten Legierungen, deutlich zu 
höheren Werten verschoben (siehe die invarianten Reaktionen 15 - 18, Tabelle 7A, Anhang). 
 
Abb. 43 Isothermer Schnitt bei 1373 K 
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Die Bildung der Sm2Fe17- und τ1:12-Phase wurde im Temperaturbereich zwischen 1073 und 
1573 K untersucht. Dabei ergibt sich die maximale Mo-Löslichkeit der Sm2Fe17-Phase aus 
Gleichgewichten mit Mo-reicher τ1:12-Phase in den Legierungen 5, 14, 21 und 25 (Tabelle 2A, 
Anhang). Im Gleichgewicht mit freiem Fe konnte die Phase in den Legierungen 4, 11 und 24 
(Tabelle 2A, Anhang) und im Gleichgewicht mit freiem Fe und τ1:12-Phase in den Legie-
rungen 13, 21 und 26 (Tabelle 2A, Anhang) gefunden w rden. Die drei letzten Legierungen 
enthalten die τ1:12-Phase in ihrer Mo-ärmsten Modifikation. Der gesamte Homogenitäts-
bereich der τ1:12-Phase resultiert aus Gleichgewichten mit freiem Fe, C15-Laves, µ und freiem 
Mo aus den Legierungen 2, 3, 8, 9, 18, 19, 22, 23, 31, 32 und 36 (Tabelle 2A, Anhang). 
Problematisch ist jedoch die Bestimmung der maximalen Mo-Löslichkeit der Phase aus 
Gleichgewichten mit freiem Mo in den Legierungen 19 und 32. Die Schwierigkeit besteht 
darin, dass aufgrund der hohen Mo-Konzentrationen i den Legierungen zunächst das hoch-
schmelzende freie Mo in sehr kleinen und fein verteilten Kristalliten aus der Schmelze 
ausgeschieden wird, was die direkte Messung der Mo-Konzentration mittels WDX, in der 
 
 
Abb. 44 Isothermer Schnitt bei 1173 K 
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erst bei erheblich tieferen Temperaturen erstarrenden τ1:12-Phase, verfälscht (siehe dazu auch 
die Liquidusprojektion in Abbildung 45). Die maximalen Löslichkeitswerte von ca. 27 bis 
28 At.% Mo in den Legierungen 19 und 32 (Tabelle 2A, Anhang) wurden daher aus dem 
linearen Zusammenhang zwischen der Mo-Konzentration der Phase und dem Gitterparameter 
a bestimmt (siehe Punkt 6.4.2). Die zugeschnittene Größengleichung lautet: 
  )003.0528.8()%()0002.00041.0( ÅÅMoxÅÅa ±+⋅±=      (87) 
Alle weiteren intermetallischen Phasen entsprechen in ihrer thermodynamischen Model-
lierung den binären Systemen. Ein isothermer Schnitt ist bei 1173 K in Abbildung 44 gezeigt. 
Die Eigenschaften des Systems bei hohen Temperaturen resultieren im Wesentlichen aus den 
Gleichgewichten der τ1:12-Phase entlang ihres ausgedehnten Homogenitätsbereich s mit der 
flüssigen Phase. Dabei beschreiben die experimentell ermittelten Schmelztemperaturen nach 
Tabelle 7A (Anhang) die Soliduslinie der Phase in Abhängigkeit der Mo-Konzentration. Die 
freie Enthalpie der τ1:12-Phase wurde auf diese Temperaturen hin optimiert, wobei die Abwei- 
 
Abb. 45 Liquidusprojektion des Fe-Sm-Mo-Systems; Die Erstarrungspfade der τ1:12-Phase 
sind farbig markiert. Die Zahlen an den ausgezeichneten Punkten entsprechen den 
Temperaturen der Liquidusoberfläche in Kelvin. Zusätzlich ist die Position der 
τ1:12-Phase bei 1173 K als punktierte Linie eingezeichnet. 
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chungen zwischen Rechnung und Experiment bei ca. ± 15 K liegen. Die Liquidusprojektion 
des Systems ist in Abbildung 45 dargestellt. Zusätzlich ist die Position der τ1:12-Phase ent-
sprechend des isothermen Schnittes bei 1173 K eingezeichnet (punktierte Linie, Abbildung 
42). Aus der Abbildung ist zu erkennen, dass sich Legierungen innerhalb des Homogenitäts-
bereiches der τ1:12-Phase für Mo-Konzentrationen ≥ 15.7 At.% im flüssigen Zustand innerhalb 
der Mischungslücke befinden, wobei der überwiegende Phasenanteil aus einer Fe-Mo-reichen 
Flüssigkeit gebildet wird. Die Rechnung zeigt außerdem, dass für Mo-Konzentrationen größer 
26.4 At.% die flüssige Phase bereits mit der Sm-reichen Gasphase im Gleichgewicht steht, 
was die schmelzmetallurgische Herstellung dieser besonders Mo-reichen τ1:12-Modifikation 
als einphasige Legierungen verhindern sollte. 
Die Erstarrung der τ1:12-Phase kann auf drei verschiedenen Pfaden erfolgen, di  in Abbildung 
45 farbig gekennzeichnet sind. In besonders Mo-reichen Legierungen wird zunächst freies 
Mo, σ- und R-Phase entlang des blau markierten Erstarrungspfades ausgeschieden, bis bei ca. 
1694 K die Bildung der τ1:12-Phase mit einer Mo-Konzentration von ca. 24.7 At.% gleich-
zeitig entlang des rot und grün markierten Pfades ein etzt. Auf dem rot markierten Pfad 
entsteht neben der τ1:12-Phase zunächst die R-Phase und in Abhängigkeit des Mo-Gehaltes bei 
1671 K freies Fe. Die Fe-Sm-reiche Restschmelze erstarrt im Fe-Sm-System eutektisch unter 
Bildung der C15-Laves-Phase (SmFe2) und freiem Sm. Entlang des grün markierten Pfades 
wird die τ1:12-Phase syntektisch an der Flüssigkeitsgrenzfläche gebildet, wobei sie sowohl 
Mo-arm als auch Mo-reich entsteht.  
Tatsächlich findet man in Mo-reichen, nicht wärmebehandelten Legierungen ein Gemisch aus 
τ1:12- und µ-Phase sowie feinverteiltes, freies Mo und, aufgrund des kleinen Legierungsanteils 
an Sm, nur geringe Mengen an Sm-reicher C15-Laves-Pha e und freies Sm. Die µ-Phase 
entsteht noch während des Abkühlvorganges aus einerut ktoiden Umwandlung der σ- bzw. 
R-Phase (σ → krz(Fe) + µ bei 1461 K und R → krz(Mo) + µ bei 1513 K) entsprechend der 
Phasengleichgewichte im binären Fe-Mo-System (siehe Punkt 7.4). Abbildung 46a zeigt eine 
Rückstreuelektronen-Aufnahme des Primärgefüges einer Legierung mit der Zusammen-
setzung von ca. 62 At.% Fe, 4 At.% Sm und 34 At.% Mo (Legierung 3, Tabelle 6A, Anhang). 
Aus der Abbildung sind in farblicher Abstufung drei unterschiedliche Phasenbereiche zu er-
kennen, wobei zusätzlich die Kornstruktur der Legierung durch einen leichten Ätzprozess 
während der Probenpräparation sichtbar gemacht wurde. Das Gefüge der Legierung besteht 
zu etwa 66 Ma.% aus µ-Phase, deren globulare Körner eine deutliche Kristallseigerung 
(Zonenmischkristall-Bildung) mit einer Abnahme der Mo-Konzentration ausgehend vom 
Zentrum (hellgraue Bereiche) zum äußeren Rand hin zeigen (µ-Phase mit ca. 42 - 38 At.% 
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Mo). Die Form der Körner geht aus Abbildung 46b noch deutlicher hervor. Im Zwischenraum 
dieser Körner befindet sich die τ1:12-Phase mit einem Phasenanteil von ca. 28 Ma.% und einer
mittleren Mo-Konzentration von ca. 20 At.% (dunkelgraue Bereiche; der mittlere Ordnungs- 
 
                  
      
 
Abb.46 a) Rückstreuelektronen-Aufnahme des Primärgefüges einer Legierung mit der 
Zusammensetzung nach WDX von 61 At.% Fe, 4 At.% Sm und 35 At.% Mo nahe 




µ - Phase 
(dunkelgrauer bis 
hellgrauer Bereich) 
τ1:12 - Phase 
(dunkelgrauer Bereich) 
Sm-reiche C15-Laves +  
freies Sm (sehr heller Bereich) 
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zahlunterschied zwischen der Mo-armen µ-Phase und der Mo-reichen τ1:12-Phase ist nur sehr 
gering). Im Weiteren findet sich ein geringer Phasen nteil, ca. 3 Ma.%, an Sm-reicher C15-
Laves-Phase und ca.1 Ma.% freies Sm in rhomboedrischer Struktur (sehr helle Bereiche). Der 
Phasenanteil an freiem Mo wurde für die Legierung zu etwa 2 At.% bestimmt. 
 
7.9 Das ternäre Fe-Zr-Mo-System 
 
 Die Phasengleichgewichte im ternären Fe-Zr-Mo-System wurden von M. ZINKEVICH in 
Referenz [Zin2002-1] diskutiert und das Diagramm auf der Grundlage der CALPHAD-
Methode für eine Temperatur von 1173 K berechnet. Di  thermodynamische Optimierung des 
Systems bezog sich dabei auf wenige experimentelle Gleichgewichte zwischen der C14-
Laves- und C15-Laves-Phase sowie auf die Löslichkeit von Fe und Mo in der Zr-reichen krz-
Phase. Im Zusammenhang mit den Untersuchungen zur Existenz und Bildung der Fe23Zr6-
Phase im Fe-Zr-System wurde auch im Fe-Zr-Mo-System eine Serie von Legierungen im 
Konzentrationsbereich von 3.5-16.3 At.% Zr und 14.2-9.1 At.% Mo hergestellt (Legierungen 
1, 2, 3 und 4, Tabelle 3A, Anhang). Jedoch zeigen di  untersuchten Legierungen nach einer 
 
Abb. 47 Isothermer Schnitt bei 1173 K 
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Wärmebehandlung bei 1273 K und 504 h lediglich die Bildung der C14- und C15-Laves-
Phase im Gleichgewicht mit freiem Fe, womit auch für das Fe-Zr-Mo-System die Bildung der 
Fe23Zr6-Phase als Gleichgewichtsphase problematisch bleibt. In Abbildung 47 ist das Phasen-
diagramm des Fe-Zr-Mo-Systems unter Vernachlässigung der Fe23Zr6-Phase für eine Tempe-
ratur von 1173 K sowie unter Verwendung von Referenz [Pér2003] für das binäre Zr-Mo-
System dargestellt. Die Optimierung der Modellparameter erfolgte dabei entsprechend der 
ternären Phasendiagramminformation in der Zusammenfassung nach Referenz [Zin2002-1]. 
Weitere isotherme Schnitte können auf der Grundlage des verfügbaren Datenmaterials nicht 
berechnet werden. 
 
7.10 Das ternäre Sm-Zr-Mo-System 
 
 Im Sm-Zr-Mo-System wurden keine ternären intermetallischen Phasen gefunden. Die 
Löslichkeit von Sm in der C15-Laves-Phase des Zr-Mo-Systems ist vernachlässigbar klein 
(siehe Punkt 6.8), womit sich die Phasengleichgewichte des Systems ausschließlich aus 
der thermodynamischen Beschreibung der Gasphase, der flüssigen Phase und den festen 
Lösungen sowie der binären Beschreibung der intermetallischen C15-Laves-Phase ergeben. 
 
Abb. 48  Isothermer Schnitt bei 2300 K mit T-Linien (graue Linien) 
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Abbildung 48 zeigt den Zustand des Systems bei 2300 K, wobei für das Zr-Mo-System gerade 
der schmelzflüssige Zustand erreicht wurde. Bei dieser Temperatur ist eine homogene 
Flüssigkeit nur noch unmittelbar im Bereich des binären Zr-Mo-Systems zu erwarten. Die 
Löslichkeit von Sm in der Zr-Mo-reichen Schmelze beträgt etwa 1 At.% (rechnerisch). Für 
das restliche System stehen die flüssige Phase sowie die Mo-reiche krz-Phase mit der Sm-Zr- 
reichen Gasphase im Gleichgewicht. Eine Herstellung von Legierungen in diesem Konzen-
trationsraum des ternären Systems ist mit schmelzmetallurgischen Methoden nicht möglich. 
Das Phasendiagramm bei 1173 K ist in Abbildung 49 dargestellt. Die binäre C15-Laves-Phase 
bildet Gleichgewichte zu den Lösungsphasen in krz- und hdp-Struktur. Abgesehen von den 
gegenseitigen Löslichkeiten der reinen Elemente in de  binären Systemen besteht im ternären 
Konzentrationsraum eine völlige Unlöslichkeit der Komponenten. 
 
         
Abb. 49  Isothermer Schnitt bei 1173 K  
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7.11 Das quaternäre Fe-Sm-Zr-Mo-System 
 
 Im Fe-Sm-Zr-Mo-System konnten keine weiteren, rein quaternären Phasen gefunden 
werden, womit das System prinzipiell aus der Zusammensetzung der vier ternären Systeme zu 
einer dreiseitigen Pyramide gedacht werden kann. Die quaternäre Ausdehnung der Phasen 
besteht dabei in einer geringen Löslichkeit der binäre  Sm2Fe17-Phase für Zr und Mo, der 
ternären Phase τ2:17 des Fe-Sm-Zr-Systems für Mo, der ternären Phasen τ3:29 und τ2:12 des Fe-
Sm-Mo-Systems für Zr sowie der C15-Laves-Phase für alle vier Elemente (siehe Punkt 6.3.3, 
6.7 und 6.8). Nur ungenügende Aussagen konnten in Bezug auf die Phasen R, σ und 
FeMo4Zr9 erhalten werden (siehe Punkt 6.10). Unter Vernachlässigung der geringen 
quaternären Modifikationen der τ2:12- und τ3:29-Phase (siehe Punkt 6.4.3 und 6.7.1), ergeben 
sich aus den optimierten Parametern der einzelnen Phasen aller binären und ternären Systeme 
näherungsweise auch die Gleichgewichte im quaternärn System. Allerdings sind aufgrund 
der beschränkten Modellierung des Fe-Zr-Mo-Systems auf einen isothermen Schnitt bei 
1173 K auch die Berechnungsmöglichkeiten im quaternär n auf diese Temperatur begrenzt. 
Abbildung 50 zeigt das Phasendiagramm bei 1173 K für eine konstante Fe-Konzentration von 
80 At.%. Die möglichen Legierungszusammensetzungen variieren somit zwischen den Grenz-
legierungen Fe0.8Sm0.2, Fe0.8Mo0.2 und Fe0.8Zr0.2. Innerhalb dieses Konzentrationsraumes 
werden keine Einphasenfelder der ternären Phasen geschnitten, wodurch das Diagramm 
ausschließlich Zwei-, Drei- und Vierphasenfelder enthält. Im Allgemeinen können sich in der 
Darstellungsweise nach Abbildung 50 die Phasengleichg wichte nur qualitativ ergeben, da 
von den insgesamt drei unabhängigen Systemkomponenten des quaternären Systems nur zwei 
in der Ebene unabhängig voneinander darstellen lassen. Die T-Linien-Regel (lever rule), zur 
Bestimmung der Phasenanteile bei vorgegebener Legierun szusammensetzung innerhalb 
eines Mehrphasenfeldes, ist nicht anwendbar. 
Ein Vergleich von berechneten und experimentellen Gleichgewichten für das quaternäre 
System nach Tabelle 4A (Anhang) zeigt für die Legierungen 1 - 4, 7 - 11, 15 und 18 eine gute 
Übereinstimmung mit den ternären Gleichgewichten des F -Sm-Mo-Systems. Für diese 
Legierungen liegen die Löslichkeiten der τ1:12- und τ2:17-Phase für Zr im Bereich der geringen 
Gesamtkonzentration an Zr in der Legierung. Für höhere Zr-Gehalte tritt zusätzlich die Zr-
reiche C15-Laves-Phase auf (Legierungen 14, 16, 19, Tabelle 4A, Anhang) und für höhere Zr- 
und Mo-Gehalte die Zr-reiche C15-Laves- und die Fe-Mo-(Zr)-reiche C14-Laves-Phase 
(Legierungen 4, 5, 12, 13, 17, 19 und 20, Tabelle 4A, Anhang), was ebenfalls in guter Über-
einstimmung mit den berechneten Gleichgewichten ist. Die experimentellen Gleichgewichte 
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1: krz(Fe) + τ1:12 + C14 
2: krz(Fe) + τ2:17 + τ1:12 + C14 
3: τ2:17 + krz(Fe) + C14 
4: krz(Fe) + τ2:17 + C15(Fe-Zr-reich) + C14 
5: C15(Fe-Zr-reich) + krz(Fe)+τ2:17 
6: C15(Fe-Zr-Mo-reich) + krz(Fe) + τ2:17  
      + C15(Fe-Zr-reich) 
7: C15(Fe-Zr-reich) + krz(Fe) + τ2:17 
8: C15(Fe-Zr-Mo-reich) + τ2:17 + C15(Fe-Zr-reich) 
9: C15(Fe-Zr-reich) + τ2:17 
10: C15(Fe-Zr-reich) + τ2:17 + C14 
11: τ2:17 + SmFe3(Zr-reich) +C15(Fe-Zr-reich) 
12: τ2:17 + SmFe3(Zr-reich)+ C15(Fe-Zr-reich)+ C14 
13: τ2:17 + SmFe3(Zr-reich)+ C14 
14: SmFe3(Zr-reich)+τ2:17 + SmFe3(Zr-arm)+ C14 
15: τ2:17 + SmFe3(Zr-arm)+ C14 
16: C14 + τ2:17 + Sm2Fe17 + SmFe3(Zr-arm) 
17: C14 + Sm2Fe17+τ2:17 
18: τ1:12 + krz(Fe)+ Sm2Fe17+ C15(Fe-Zr-reich) 
19: τ1:12 + krz(Fe) + Sm2Fe17 + C15(Fe-Zr-reich) 
20: τ1:12 + C14 
21: τ1:12 + Sm2Fe17 + C15(Fe-Zr-reich) 
22: Sm2Fe17 + τ1:12 
23: τ1:12 + Sm2Fe17 + C14 
24: Sm2Fe17 + τ1:12 + SmFe3(Zr-arm) 
25: Sm2Fe17 + τ1:12 + C15(Sm-reich) + SmFe3(Zr-arm) 
26: Sm2Fe17 + C15(Sm-reich) + τ1:12 
27: Sm2Fe17 +τ1:12 + C14 + C15(Sm-reich) 
28: Sm2Fe17 + C14 + C15(Sm-reich) 
29: Sm2Fe17 + C15(Sm-reich) + C14 + SmFe3 
30: Sm2Fe17 + C14-Laves + SmFe3(Zr-arm) 
31: C14 + Sm2Fe17 
32: Sm2Fe17 + C15(Sm-reich) 
33: Sm2Fe17 + C15(Sm-reich) + SmFe3(Zr-arm) 
34: Sm2Fe17 + SmFe3(Zr-arm) 
35: Sm2Fe17+τ2:17 + SmFe3(Zr-arm) 
 
 144 
zeigen also eine deutliche Separation zwischen den Fe-Sm-, Fe-Mo- und Fe-Zr-reichen 
Phasen, wie sie auch in den ternären Systemen Fe-Sm-Zr und Fe-Sm-Mo zu beobachten war. 
Die C14-Laves-Phase des Fe-Zr-Mo-Systems nimmt aufgrund der fehlenden quaternären 
Phasen eine zentrale Position ein und steht sowohl mit Fe-Sm-reichen Phasen (SmFe3 und 
Sm2Fe17, Legierungen 14, 17, 18, 19 und 20, Tabelle 4A, Anhang) als auch mit Fe-Mo- und 
Fe-Zr-Phasen (τ1:12, Zr-reiche C15-Laves, Legierungen 4 - 6, 12 - 14, 17, 19 und 20, Tabelle 
4A, Anhang) im Gleichgewicht. 
Die prinzipielle Existenz von intermetallischen Phasen ergibt sich in den untersuchten binären 
und ternären Systemen jeweils nur innerhalb oder nahe des Konzentrationsbereiches, für die 
die flüssige Phase einen Homogenitätsbereich besitzt. Diese Eigenschaft konnte insbesondere 
für die Systeme Fe-Sm-Zr, Fe-Sm-Mo und Sm-Zr-Mo nachgewiesen werden (siehe die 
Punkte 7.7, 7.8, 7.9 und 7.10). Im Falle des quaternär n Systems erlaubt die thermodyna-
mische Beschreibung der gasförmigen und flüssigen Phase sowie der festen Lösungsphasen 
eine Abschätzung des homogenen Flüssigkeitsbereiches, wobei unter Vernachlässigung aller 
 
Abb. 51 Berechnetes quaternäres Phasendiagramm bei 2000 K unter Vernachlässigung aller 












übrigen Phasen des Systems die Gleichgewichte berechnet werden können. Ein entsprech-
endes quaternäres Phasendiagramm ist bei einer Temperatur von 2000 K in Abbildung 51 
gezeigt. Die Darstellung verdeutlicht, dass die Mischungslücke im flüssigen Zustand (die 
farbig markierten Flächen begrenzen den Homogenitätsbereich flüssige Phase) einen Großteil 
des quaternären Systems erfasst, wobei sich ausgehend vom ternären Fe-Zr-Mo-System nur 
ein schmaler Flüssigkeitsbereich entlang der Fe-Sm-, Fe Mo- und Zr-Mo-Achse erstreckt. 





Im Cu-O-System konnte auf der Grundlage von Messergebnissen über den Verlauf der 
CuO-Liquiduslinie bis zu Sauerstoffdrücken von ca. 11 MPa eine deutlich verbesserte Über-
einstimmung zwischen der thermodynamischen Modellierung des Systems und den experi-
mentell ermittelten Phasengleichgewichten erzielt werden. Dabei besteht die wichtigste 
Neuerung in der Hinzunahme von dreiwertigen Kupferionen im Kationenuntergitter, der als 
ionische Flüssigkeit betrachteten oxidischen Schmelze. Die Extrapolation der freien Enthalpie 
für die einzelnen Phasen auf den kongruenten Schmelzpunkt der festen CuO-Phase liefert für 
diese eine Schmelztemperatur von ca. 1551 K und einen Schmelzdruck von ca. 126.8 MPa, 
was sich in einem technisch erreichbaren Bereich, etwa für die Herstellung von CuO-Ein-
kristallen, befindet. Dieser Sachverhalt konnte experimentell von G. Behr u. a. [Beh2005] 
bestätigt werden, wobei im Zonenschmelzverfahren bei Sauerstoffdrücken von bis zu 5.5 MPa 
bereits wesentlich verbesserte Ergebnisse bei der Kristallzüchtung erzielt werden konnten. 
Für die Aufklärung der Phasengleichgewichte im quaternären Fe-Sm-Zr-Mo-System 
wurden eine Vielzahl aus der Fachliteratur sowie durch die eigene experimentelle Arbeit 
gewonnenen Ergebnisse verwendet. Die eigenen Arbeiten beziehen sich dabei auf Phasen-
gleichgewichte in den Subsystemen Sm-Zr, Sm-Mo, Fe-Sm, Fe-Sm-Zr, Fe-Sm-Mo, Sm-Zr-
Mo sowie ausgewählte Gleichgewichte im Fe-Zr-Mo-System und im quaternären System. 
Dabei wurden systematische Reihen von Legierungen im wesentlichen schmelzmetallurgisch 
hergestellt und bei Temperaturen zwischen 943 bis 1573 K über längere Zeiträume wärme-
behandelt. Ihre analytische Charakterisierung erfolgte zum einen hinsichtlich der chemischen 
Zusammensetzung der Legierungen und Phasen unter Verwendung der Röntgenfluoreszenz-
spektroskopie und optischen Emissionsspektrometrie (WDX, EDX, ICP-OES) sowie hin-
sichtlich der auftretenden Kristallstrukturen unter Verwendung der Röntgendiffraktometrie 
(XRD) in Kombination mit der Rietveldmethode zur quantitativen Auswertung der Röntgen-
beugungsdiagramme. Für die nicht legierbare Elementpaarung von Samarium und Molybdän 
konnten mithilfe eines semiempirischen Berechnungsverfahren die freien Mischungs-
enthalpien abgeschätzt werden. Mit diesen Resultaten war neben der Berechnung der Phasen-
gleichgewichte im Sm-Mo-System unter anderem eine Aussage über den Homogenitäts-
bereich der flüssigen Phase (Schmelze) in den Systemen Fe-Sm-Mo, Sm-Zr-Mo und dem 
quaternären System möglich. Im Weiteren wurden bezüglich der experimentellen Arbeit 
in den einzelnen Systemen wesentliche Resultate bei der Beurteilung der Existenz- und 
Homogenitätsbereiche der Phasen hex(Sm) im Sm-Zr-System; Sm2Fe17 im Fe-Sm-System; 
Sm2Fe17, τ2:17, SmFe3 und C15-Laves im Fe-Sm-Zr-System, Sm2Fe17, τ1:12 und τ3:29 im Fe-
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Sm-Mo-System sowie τ1:12 im quaternären System erreicht. Für die Fe23Zr6-Phase des Fe-Zr- 
Systems erfolgte eine Abschätzung ihrer bildungskinetischen Eigenschaften an pulverisierten 
und kompakten Eisen-Zirkonium-Legierungen mittels Röntgendiffraktometrie. Speziell für 
das pulverisierte Legierungsmaterial konnte die Phasenbildung insitu unter Einsatz von 
Synchrotonstrahlung beobachtet werden. 
Besonders hervorzuheben sind die Resultate für die ternären Phasen τ2:17 und τ1:12. Die τ2:17-
Phase wurde in isothermen Schnitten bei 1173, 1223 und 1273 K im Fe-Sm-Zr-System sowie 
bei 1173 und 1373 K im Fe-Sm-Zr-Mo-System erstmalig in dieser Arbeit beschreiben. Sie 
konnte aus rascherstarrtem Legierungsmaterial über die Bildung einer metastabile Zwischen-
phase in verschiedenen Zusammensetzungen gewonnen werden, womit sich speziell für das 
Fe-Sm-Zr-System ein deutlicher Homogenitätsbereich dieser Phase ergibt. Ihre Kristall-
struktur in der Raumgruppe P63/mmc wurde hinsichtlich der gegenseitigen Substitution 
zwischen Samarium-, Zirkonium- und Eisenatomen (Fe2-Spezies) modifiziert. Die Messung 
ihrer magnetischen Eigenschaften erfolgte in Bezug a f die Curie-Temperatur sowie auf das 
magnetische Moment bei tiefen Temperaturen (5 K) bis zu äußeren magnetischen Fluss-
dichten von 16 T. Dabei konnten besonders für hohe Zirkonkonzentrationen in der Phase 
(geringe Samariumkonzentrationen) die für die binäre Sm2Fe17-Phase typischen hartmag-
netischen Eigenschaften festgestellt werden (hohe magnetokristalline Anisotropie bei hoher 
Sättigungsmagnetisierung und Curie-Temperatur). 
Die τ1:12-Phase besitzt im Fe-Sm-Mo-System einen ausgedehnten Homogenitätsbereich für 
die Substitution zwischen Eisen- und Molybdänatomen, der experimentell bei Temperaturen 
von 1173 bis 1373 K Molybdänkonzentrationen von ca. 4.7 bis 28 At.% ermöglicht. In 
quaternären Gleichgewichten konnte die Phase mit Zirkon um auf Samariumpositionen 
stabilisiert werden, wobei die Zirkoniumkonzentration einen Wert von maximal 3.5 At.% 
nicht übersteigt. Bezogen auf die magnetischen Eigenschaften der Phase bewirkt die deutliche 
Expansion des Elementarzellvolumens mit steigender Molybdänkonzentration jedoch keinen 
Anstieg der Curie-Temperatur, wie er für eine Reihe von Seltenerd-Eisen-Magneten bekannt 
ist. Diesbezüglich wurde gezeigt, dass die kürzesten F -Fe-Abstände in der Kristallstruktur 
der Phase (Raumgruppe I4/mmm) auf 8i- und 8j-Positionen im Mittel keine Aufweitung 
erfahren. Die höchste Curie-Temperatur konnte für die Phase bei einer Molybdänkonzen-
tration von 6.4 At.% zu ca. 540 K bestimmt werden. Die Messungen des magnetischen 
Momentes im Pulsfeldmagnetometer bis zu äußeren magnetischen Flussdichten von 25 T 
zeigen weiter, dass die Substitution von Eisen- durch Molybdänatome sowie von Samarium- 
durch Zirkoniumatome eine deutliche Verringerung der magnetokristallinen Anisotropie der 
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Phase bewirkt, was auch durch das starke Schrumpfen des Elementarzellvolumens bei der 
Substitution von Samarium durch Zirkoniumatome nicht kompensiert werden kann. 
Die thermodynamischen Modelle für die einzelnen Phasen der untersuchten Systeme wurden 
zum einen aus der Literatur übernommen und zum andere  auf der Grundlage eigener 
experimenteller Resultate modifiziert oder neu erarbeitet. Dabei erfolgte die Optimierung  der 
anfallenden Modellparameter so, dass eine möglichst selbstkonsistente Beschreibung der 
Systeme resultiert, welche zudem eine optimale Anpassung an die experimentell ermittelten 
Phasengleichgewichte zeigt. Auf der Grundlage der somit gewonnenen thermodynamischen 
Funktionen der freien Enthalpie ergeben sich neben der Berechnung von isothermen Schnitten 
auch Projektionen der Liquidusoberfläche, welche unter Einbeziehung von kalorimetrischen 
Untersuchungsergebnissen zu den fest-flüssig-Gleichg wichten sowie den Erstarrungsgefügen 
in den Systemen Fe-Sm-Zr und Fe-Sm-Mo ein grundlegender s Verständnis der chemischen 
Prozesse während der Erstarrung und der nachfolgenden Einstellung von Gleichgewichts-
zuständen gestattet. Unter Ausnutzung der Kombinierbarkeit der thermodynamischen Modell-
parameter konnte im quaternären System die prinzipielle Stabilität von festen Phasen aus 
Gleichgewichten der flüssigen Phase und den festen Lösungsphasen abgeschätzt werden. Ein 
weiterer Vorteil, der sich aus der thermodynamischen Komplettmodellierung der Systeme 
ergibt, ist ihre Erweiterungsfähigkeit hinsichtlich zusätzlicher experimenteller Erkenntnisse 
über die Systeme selbst sowie in Kombination mit weiter n Komponenten, wobei die hier 
untersuchten Systeme wiederum als Subsysteme auftreten. 
Die thermodynamischen Funktionen der untersuchten Systeme sind in einer für die 
Software ThermoCalc [Jan1884] standardisierten Datenbankform aufgelistet und können für 
weiterführende Berechnungen mit geeigneter Software (ThermoCalc [Jan1884], Pandat 
[Che2000]) Verwendung finden. Neben den Phasendiagrammen (Phasengleichgewichten) 
ergeben sich in umgekehrter Weise aus dem vorliegenden Datenmaterial, je nach der ver-
wendeten thermodynamischen Modellierung der einzelnen Phasen und innerhalb der ange-
gebenen Intervalle für Temperatur und Druck, alle von der freien Enthalpie ableitbaren 
Zustandsgrößen, wie Enthalpie, Entropie, Wärmekapazität etc.. 
Für die untersuchten Systeme resultiert somit ein möglichst weitgehendes Bild aller 
wesentlichen, das stoffliche Gesamtsystem charakterisierenden thermodynamischen Zustände, 
welches auch über die experimentellen Einschränkungen hinaus noch Aussagen über die 
Phasenkonstitution ermöglicht. Insgesamt konnte mit der vorliegenden Arbeit ein Beitrag zu 
Phasendiagrammen in den Stoffgruppen der keramischen Materialien und der Seltenerd-
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Tabelle 1A   
Analyseergebnisse für die untersuchten Phasengleichwichte im Fe-Sm-Zr-System. Die 
Konzentrationen der Fe-Komponente sind ergänzt zu 100 At.% der reinen Komponenten. Der 
Messfehler der Einzelmessung besitzt die Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
        Legierungs-  Temp. Phasen- Phasen-   Gitter-  
 zusammensetzung. Zeit anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Zr K, h Ma.% At.% Sm    At.% Zr a [Å] b [Å] c [Å] Referenz 
 
 
1 33.01 0.01 943 100 C15-Laves 35.12 0.0 7.4057 7.4057 7.4057 diese Arbeit  
    504 
 
2 28.01 5.01 943 78 C15-Laves 33.22 0.32 7.3925 7.3925 7.3925 diese Arbeit  
   504 22 SmFe3 10.02 15.22 5.009 5.009 24.410 
 
3 6.01 27.01 943 96 C15-Laves 0.62 31.32 7.0578 7.0578 7.0578 diese Arbeit  
   504  4 SmFe3 9.52 15.52 --- --- --- 
 
4 5.62 6.82 1073 49 τ2:17    7.62 6.12 8.47659 8.47659 8.3280 diese Arbeit
     336 16 C15-Laves --- --- 7.02699  7.02699 7.02699 
    35 αFe  0.12 0.02 2.86698 2.86698 2.86698 
 
5 25.01 0.01 1123 60 Fe3Sm 26.62 0.0 5.1796 5.1796 24.794 diese Arbeit
     504 40 C15-Laves 34.82 0.0 7.4112 7.4112 7.4112  
  
6 10.01 15.01 1173 42 SmFe3 9.22 15.92 5.052 5.052 24.26 diese Arbeit  
     504 58 C15-Laves 0.62 28.12 7.0434 7.0434 7.0434   
 
7 4.52 6. 62 1173 50 τ2:17  6.32 6.92 8.4930 8.4930 8.31799 diese Arbeit  
     336 8 C15-Laves --- --- 7.0250 7.0250 7.0250 
    42 αFe  0.12 0.02 2.8675 2.8675 2.8675 
 
8 11.32 9.62 1173 29 τ2:17  7.52 6.42 8.63599 8.63599 8.17199 diese Arbeit  
     336 40 Sm2Fe17 10.52 2.62 8.54969 8.54969 12.4510 
    31 SmFe3 --- --- 5.05999 5.05999 24.2900 
 
9 14.22 2.02 1173 61 Sm2Fe17 10.92 1.22 8.55150 8.55150 12.4370 diese Arbeit
     336 39 SmFe3 25.72 0.62 5.15310 5.15310 24.6369  
 
10  11.92 14.22 1173 24 SmFe3 20.82 4.32 5.13837 5.13837 24.6077 diese Arbeit  
    336 52 SmFe3 12.92 12.42 5.05026 5.05026 24.2825   
   21 C15-Laves 1.32 29.72 7.05395 7.05395 7.05395 
   3 Fe23Zr6 --- --- 11.7322 11.7322 11.7322 
    
11 10.51 3.21 1173 91 Sm2Fe17 10.42 1.82 8.55510 8.55510 12.4460 diese Arbeit  
    336 9 SmFe3 18.12 4.82 5.02500 5.02500 24.7680 
 
12  8.22 18.22 1173 56 C15-Laves 0.92 29.22 7.05970 7.05970 7.05970 diese Arbeit  







        Legierungs-  Temp. Phasen- Phasen-   Gitter-  
 zusammensetzung. Zeit anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Zr K, h Ma.% At.% Sm    At.% Zr a [Å] b [Å] c [Å] Referenz 
 
 
13 10.51 2.91 1173 95 Sm2Fe17 11.12 0.62 8.55317 8.55317 12.4468 diese Arbeit  
    336 4 τ2:17  8.92 0.82 8.35700 8.35700 8.39999 
   1 αFe  --- --- 2.86209 2.86209 2.86209  
 
14 6.02 69.52 1173 86 FeZr2 0.22 66.52 6.3771 6.3771 5.5962 diese Arbeit  
    336 6 FeZr3 0.32 74.82 3.2592 11.232 8.7278 
   8 βSm3 98.02 2.02 --- --- --- 
 
15 3.92 72.02 1173 93 FeZr3 0.42 74.82 3.2590 11.240 8.7310 diese Arbeit  
    336 4 Zr  0.02 1002 3.2401 3.2401 5.1600 
   3 βSm3 100.02 0.02 --- --- --- 
 
16 2.82 20.62 1173 32 τ2:17  6.42 6.42 8.481 8.481 8.325 diese Arbeit  
    336 68 C15-Laves 0.42 28.02 7.0342 7.0342 7.0342 
 
17 8.51 2.01 1173 33 τ2:17  9.32 1.73 8.44780 8.44780 8.33600 diese Arbeit  
    336 50 Sm2Fe17 10.32 2.32 8.52760 8.52760 12.4640 
   17 αFe  0.52 0.12 2.86763 2.86763 2.86763 
 
18 8.71 1.81 1173 74 Sm2Fe17 10.72 2.62 8.53670 8.53670 12.4480 diese Arbeit  
    336 26 αFe  0.32 0.02 2.86700 2.86700 2.86700 
 
19 8.91 1.61 1173 78 Sm2Fe17 10.42 0.62 8.54360 8.54360 12.4470 diese Arbeit  
     336 22 αFe  1.02 0.22 2.86722 2.86722 2.86722 
 
20 9.11 1.41 1173 82 Sm2Fe17 9.92 2.22 8.54670 8.54670 12.4510 diese Arbeit  
     336 18 αFe  0.42 0.12 2.86730 2.86730 2.86730 
 
21 9.31 1.21 1173 80 Sm2Fe17 10.22 1.12 8.53700 8.53700 12.4490 diese Arbeit  
     336 20 αFe  0.22 0.02 2.86710 2.86710 2.86710 
 
22 9.51 1.01 1173 81 Sm2Fe17 9.82 0.92 8.54249 8.54249 12.4434 diese Arbeit  
     336 19 αFe    ---   --- 2.86710 2.86710 2.86710 
 
23 9.71 0.81 1173 85 Sm2Fe17 9.72 1.02 8.53960 8.53960 12.4448 diese Arbeit  
   336 15 αFe  0.232 0.02 2.86730 2.86730 2.86730 
 
24 10.31 0.01 1173 73 Sm2Fe17 9.92 0.0 8.54950 8.54950 12.4434 diese Arbeit  
     336 27 αFe  1.52 0.0 2.86710 2.86710 2.86710 
 
25 10.51 0.01 1173 71 Sm2Fe17 11.12 0.0 8.55389 8.55389 12.4455 diese Arbeit  
     336 29 αFe  0.12 0.0 2.86680 2.86680 2.86680 
 
26 0.01 33.01 1223         95 C15-Laves 0.02 31.42 7.0736 7.0736 7.0736 diese Arbeit  
     336 5 FeZr2 0.02 69.12 --- --- --- 
 
27 10.51 2.01 1223 80 Sm2Fe17 10.22 1.52 8.54520 8.54520 12.4460 diese Arbeit  







        Legierungs-  Temp. Phasen- Phasen-   Gitter-  
 zusammensetzung. Zeit anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Zr K, h Ma.% At.% Sm    At.% Zr a [Å] b [Å] c [Å] Referenz 
 
 
28 10.51 1.01 1223 97 Sm2Fe17 10.22 1.22 8.54944 8.54944 12.4461 diese Arbeit  
     504 3 αFe  0.12 0.02 2.86788 2.86788 2.86788 
 
29 8.51 2.01 1223 90 τ2:17  7.42 7.02 8.53399 8.53399 8.30599 diese Arbeit  
     504 2 C15-Laves  --- --- 7.04068 7.04068 7.04068 
   8 αFe 0.22 0.32 2.86686 2.86686 2.86686 
 
30 9.51 1.01 1223 7 τ2:17  8.52 2.32 8.35700 8.35700 8.39999 diese Arbeit  
     504 85 Sm2Fe17 10.12 1.92 8.54349 8.54349 12.4340 
    8 αFe  0.32 0.22 2.86736 2.86736 2.86736 
       
31 9.01 1.01 1223 92 Sm2Fe17 10.22 1.02 8.54109 8.54109 12.4397 diese Arbeit  
     504 8 αFe  0.52 0.02 2.86688 2.86688 2.86688 
 
32 8.01 2.01 1223 48 Sm2Fe17 9.92 2.52 8.5363 8.5363 12.447 diese Arbeit  
     504 24 τ2:17  8.62 2.72 8.502 8.502 8.318 
    28 αFe  0.12 0.02 2.8670 2.8670 2.8670 
 
33 10.51  0.01 1223 92 Sm2Fe17 11.12 0.0 8.55378 8.55378 12.4441 diese Arbeit  
     504 8 Fe3Sm ... 0.0 5.18183 5.18183 24.8086 
  
34 4.42 6.52 1373 48 τ2:17  6.12 7.02 8.4826 8.4826 8.3280 diese Arbeit  
     168 13 C15-Laves --- --- 7.0191 7.0191 7.0191 
    39 αFe  0.12 0.02 2.8675 2.8675 2.8675 
 
35 10.51 2.91 1373 19 Sm2Fe17 ---   --- 8.55596 8.55596 12.4660 diese Arbeit  
     168 23 τ2:17  8.52 2.62 8.48900 8.48900 8.34200 
    58 γFe3  0.02 0.02 2.86820 2.86820 2.86820  
 
 
 1 Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung entspricht der Einwaage 
 2 Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurde mit WDX bestimmt 
 3 Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurde mit ICP-OES bestimmt 
--- Der Wert wurde nicht oder konnte nicht ermittelt werden. 
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Tabelle 2A   
Analyseergebnisse für die untersuchten Phasengleichewichte im Fe-Sm-Mo-System. Die 
Konzentrationen der Fe-Komponente sind ergänzt zu 100 At.% der reinen Komponenten. Der 
Messfehler der Einzelmessung besitzt die Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
        Legierungs-  Temp. Phasen- Phasen-   Gitter-  
 zusammensetzung. Zeit anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Mo K, h Ma.% At.% Sm    At.% Mo a [Å] b [Å] c [Å] Referenz 
 
 
1 33.01   0.01   943 100 C15-Laves 35.12 0.0 7.4057 7.4057 7.4057   diese Arbeit 
     504 
 
2   8.01   6.01 1073 --- τ1:12 8.22 6.32 --- --- ---   diese Arbeit 
    336 --- αFe 0.42 1.32 --- --- ---  
 
3   8.01 35.01 1073 --- τ1:12 9.02 17.22 --- --- ---   diese Arbeit 
    336 --- µ 0.32 40.62 --- --- --- 
 
4 10.51   2.01 1073 --- Sm2Fe17 11.62 1.52 --- --- ---   diese Arbeit 
    336 --- αFe 0.42 0.92 --- --- ---  
 
5 10.51   6.01 1073 --- Sm2Fe17 10.52 2.82 --- --- ---   diese Arbeit 
    336 --- τ1:12 8.82 5.92 --- --- ---  
 
6 25.01   0.01 1123 60 Fe3Sm 26.62 0.0 5.17762 5.17762 24.7841   diese Arbeit 
    504 40 C15-Laves 34.82 0.0 7.40733 7.40733 7.40733 
 
7   8.01   6.01 1173 85 τ1:12 8.02 6.42 8.55633 8.55633 4.78082   diese Arbeit 
    336 15 αFe 0.42 2.12 2.87411 2.87411 2.87411  
 
8   8.01 20.01 1173 78 τ1:12 8.02 13.32 8.58764 8.58764 4.80003   diese Arbeit 
    336 15 µ 0.12 35.82 4.75368 4.75368 25.7158 
    7 αFe 0.42 0.92 2.8831 2.8831 2.8831 
 
9   8.01 35.01 1173 44 τ1:12 7.72 18.82 8.60127 8.60127 4.81145   diese Arbeit 
     336 56 µ 0.12 40.72 4.76283 4.76283 25.7613 
         
10 10.51   0.0 1173 93 Sm2Fe17 11.12 0.0 8.54950 8.54950 12.4434   diese Arbeit 
    336 7 Fe3Sm --- 0.0 5.1791 5.1791 24.781 
 
11 10.31   0.201 1173 73 Sm2Fe17 9.92 0.02 8.54856 8.54856 12.4481   diese Arbeit 
    336 27 αFe 1.52 0.02 2.86710 2.86710 2.86710 
 
12 10.51   6.01 1173 81 τ1:12 8.12 7.82 8.55826 8.55826 4.78504   diese Arbeit 
    336 19 Sm2Fe17 10.92 3.02 8.55093 8.55093 12.49838  
 
13   9.41   3.11 1173 62 τ1:12 8.42 5.02 8.54649 8.54649 4.78147   diese Arbeit 
     336 32 Sm2Fe17 10.12 1.62 8.55157 8.55157 12.4732  
    6 αFe 0.42 0.92 2.87243 2.87243 2.87243 
 
14   8.92   7.12 1173 72 τ1:12 8.12 9.52 8.56235 8.56235 4.78543   diese Arbeit 
     336 28 Sm2Fe17 10.82 3.12 8.55269 8.55269 12.4842 
 
15   7.92 15.42 1173 100 τ1:12 7.92 15.42 8.58533 8.58533 4.79912   diese Arbeit 
    336 
 
16   8.32 19.92 1173 99 τ1:12 8.32 18.92 8.60566 8.60566 4.81504   diese Arbeit 
    336 1 Fe3Sm --- --- 5.2453 5.2453 24.812 
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Tabelle 2A   
(Fortsetzung) 
 
        Legierungs-  Temp. Phasen- Phasen-   Gitter-  
 zusammensetzung. Zeit anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Mo K, h Ma.% At.% Sm    At.% Mo a [Å] b [Å] c [Å] Referenz 
 
 
17 19.92 10.32 1173 63 τ1:12 8.52 18.02 8.59645 8.59645 4.80833   diese Arbeit 
    336 11 Fe3Sm 26.42 0.32 5.18366 5.18366 24.8185 
     26 C15-Laves 34.82 0.22 7.41624 7.41624 7.41624 
 
18   7.72 32.32 1173 59 τ1:12 7.52 26.82 8.63560 8.63560 4.85136   diese Arbeit 
     336 18 µ --- --- 4.77680 4.77680 25.80697 
    22 C14-Laves 0.22 32.12 4.92796 4.92796 7.87697 
    1 Mo --- --- 3.14196 3.14196 3.14196 
 
19   0.92 45.12 1173 15 τ1:12 7.73 273 8.63647 8.63647 4.84195   diese Arbeit 
     336 75 µ --- --- 4.77744 4.77744 25.8323 
    10 Mo --- --- 3.13874 3.13874 3.13874 
 
20 10.51  0.01 1223 94 Sm2Fe17 11.12 0.0 8.54914 8.54914 12.43837   diese Arbeit 
    336 6 Fe3Sm ... 0.0 5.1791 5.1791 24.781 
 
21   8.01   6.01 1223 71 τ1:12 7.62 6.62 8.55617 8.55617 4.78014   diese Arbeit 
    336 25 Sm2Fe17 9.82 2.92 8.55097 8.55097 12.4801 
    4 αFe 0.12 2.12 2.87274 2.87274 2.87274  
 
22   8.01 20. 01 1223 83 τ1:12 8.12 14.72 8.58934 8.58934 4.80342   diese Arbeit 
    336 14 µ 0.42 36.52 4.75726 4.75726 25.7207 
    3 αFe --- --- 2.87553 2.87553 2.87553 
 
23   8.01 35.01 1223 56 τ1:12 7.72 19.32 8.6181 8.6181 4.83377   diese Arbeit 
    336 44 µ 0.12 38.72 4.76596 4.76596 25.7474 
 
24 10.51   2.01 1223 98 Sm2Fe17 10.82 1.82 8.55044 8.55044 12.46867   diese Arbeit 
    336 2 αFe4 --- --- 2.87005 2.87005 2.87005 
 
25 10.51   6.01 1223 45 τ1:12 8.12 11.02 8.57328 8.57328 4.79096    diese Arbeit 
    336 55 Sm2Fe17 10.82 3.12 8.55232 8.55332 12.4818 
 
26   9.41   3.11 1223 56 τ1:12 7. 92 4. 72 8.54758 8.54758 4.77776   diese Arbeit 
    336 42 Sm2Fe17 10.62 1.52 8.55065 8.55065 12.4701  
    2 αFe --- --- 2.87191 2.87191 2.87191 
 
27   9.52   3.12 1273 46 τ1:12 --- --- 8.54617 8.54617 4.77705   diese Arbeit 
      24 27 Sm2Fe17 --- --- 8.54858 8.54858 12.4692 
    13 τ3:29 --- --- 10.5383 8.6022 9.7193 
    14 αFe4 --- --- 2.87403 2.87403 2.87403 
 
28 10.02   1.72 1373 61 Sm2Fe17 10.42 1.52 8.55152 8.55152 12.46984   diese Arbeit 
      24 24 τ3:29 9.32 2.22 10.6022 8.5531 9.7151 
    15 αFe4 0.22 1.92 2.87101 2.87101 2.87101 
 
29   9.32   6.02 1373 72 τ1:12 8.12 6.22 8.5556 8.5556 4.7780   diese Arbeit 
    168 26 τ3:29 9.82 4.42 10.567 8.626 9.666  
  
30   9.52   3.12 1373 89 τ1:12 8.32 4.72 8.55648 8.55648 4.77882   diese Arbeit 
    168 4 τ3:29 9.82 2.72 10.6100 8.5700 9.74563 
    7 αFe4 0.12 1.52 2.88158 2.88158 2.88158 
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Tabelle 2A   
(Fortsetzung) 
 
        Legierungs-  Temp. Phasen- Phasen-   Gitter-  
 zusammensetzung. Zeit anteile  zusammensetzung parameter 
Nr.  At.% Sm   At.% Mo K, h Ma.% At.% Sm    At.% Mo a [Å] b [Å] c [Å] Referenz 
 
 
31   5.22 23.62 1373 64 τ1:12 8.02 17.72 8.60435 8.60435 4.81844   diese Arbeit 
     168 31 µ 0.02 39.32 4.75678 4.75678 25.6739 
    5 αFe4 --- --- 2.88085 2.88085 2.88085 
 
32   1.62 43.22 1373 12 τ1:12 7.73 28 3 8.64113 8.64113 4.84402   diese Arbeit 
     168 80 µ --- --- 4.77713 4.77713 25.8302 
    8 Mo --- --- 3.13664 3.13664 3.13664 
 
33   9.375 2.356 1453 100 τ3:29 9.375 2.356  --- --- ---   [1996Pan] 
      24 
 
34   9.375 2.356 1453 100 τ3:29 9.375 3.081  10.628 8.566 9.735   [1996Pan] 
      24 
 
35   9.375 2.356 1453 100 τ3:29 9.375 3.988 --- --- ---   [1996Pan] 
      24 
 
36   6.22 31.22 1573 54 τ1:12 7.92 24.42 8.62766 8.62766 4.84614   diese Arbeit 
      12 46 µ 0.02 41.92 4.77254 4.77254 25.7843  
 
 
 1  Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung entspricht der Einwaage. 
 2  Der Wert für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurde mit WDX bestimmt. 
 3  Der Wert für die Phasenzusammensetzung wurde aus linearer Extrapolation der Konzentrations- 
     abhängigkeit des Gitterparameters a bestimmt. 
--- Der Wert wurde nicht oder konnte nicht ermittelt werden.   
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Tabelle 3A   
Analyseergebnisse für die untersuchten Phasengleichewichte im Fe-Zr-Mo-System. Alle 
aufgeführten Legierungen wurden bei 1273 K für 504 h wärmebehandelt. Die Werte für die 
Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurden mit WDX bestimmt. Die Konzentrationen 
der Fe-Komponente sind ergänzt zu 100 At.% der reinen Komponenten. Der Messfehler der 
Einzelmessung besitzt die Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
         Legierungs-   Phasen- Phasen-     Gitter-  
 zusammensetzung.  anteile  zusammensetzung paramete  
Nr.  At.% Zr  At.% Mo  Ma.% At.% Zr At.% Mo  a [Å]  b[Å]   c [Å]  Referenz 
 
1 3.5  14.2  56 C14-Laves  8.2  23.5   4.9185  4.9185 8.0261 diese Arbeit 
     44 Fe  0.0  4.8   2.8760 2.8760 2.8760  
 
2 8.6  12.3  58 C14-Laves  13.6  16.8   4.8388  4.8388 7.8992 diese Arbeit 
     42 Fe  0.0  3.3   2.8288 2.8288 2.8288  
 
3 15.8  4.1  54 C14-Laves  23.4  5.5   4.9187  4.9187 8.0261 diese Arbeit 
     3 C15-Laves  ---  ---   7.0339 7.0339 7.0339 
     43 Fe  1.2  2.3   2.8763 2.8763 2.8763  
 
4 16.3  9.1  84 C14-Laves  18.9  11.1   4.8742  4.8742 7.9631 diese Arbeit 
     2 C15-Laves  ---  ---   7.0381 7.0381 7.0381 
     13 Fe  0.0  3.2   2.8790 2.8790 2.8790  
 
--- Der Wert wurde nicht oder konnte nicht ermittelt werden. 
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Tabelle 4A   
Analyseergebnisse für die untersuchten Phasengleichwichte im Fe-Sm-Zr-Mo-System. Alle 
aufgeführten Legierungen wurden bei 1173 K für 504 h wärmebehandelt. Die Werte für die 
Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurden mit WDX bestimmt. Die Konzentrationen 
der Fe-Komponente sind ergänzt zu 100 At.% der reinen Komponenten. Der Messfehler der 
Einzelmessung besitzt die Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
        Legierungs-   Phasen- Phasen-    Gitter-  
 zusammensetzung.  anteile  zusammensetzung  paramete  
Nr.  At.% Zr At.% Mo At.% Sm Ma.% At.% Zr At.% Mo At.% Sm a [Å]  b[Å]   c [Å]  Referenz 
 
 
1 0.0 5.7 6.7 84 τ1:12 0.0 6.4 8.0 8.5563 8.5563 4.7806 diese Arbeit 
    16 Fe 0.0 2.1 0.4 2.8741 2.8741 2.8741  
 
2 0.0 9.6 7.5 96 τ1:12 0.0 10.0 7.8 8.5732 8.5732 4.7886 diese Arbeit 
    4 Fe --- --- --- 2.8919 2.8919 2.8919  
 
3 1.2 6.8 6.7 89 τ1:12 1.4 7.5 7.8 8.5321 8.5321 4.7773 diese Arbeit 
    11 Fe 0.2 2.3 0.1 2.8767 2.8767 2.8767  
  
4 1.7 8.5 5.0 78 τ1:12 2.0 9.5 6.5 8.5138 8.5138 4.7723 diese Arbeit 
    19 Fe 0.5 2.8 0.2 2.8766 2.8766 2.8766  
    3 C14-Laves --- --- --- 4.9223 4.9223 7.9766  
 
5 4.4 7.0 3.9 74 τ1:12 2.5 8.5 5.7 8.5028 8.5028 4.7691 diese Arbeit 
    18 Fe 0.1 2.3 0.0 2.8755  2.8755 2.8755  
    8 C14-Laves --- --- --- 4.9131 4.9131 8.0083  
  
6 4.6 7.9 2.6 61 τ1:12 3.5 9.9 4.5 8.4987 8.4987 4.7681 diese Arbeit 
    29 Fe 0.0 3.2 0.0 2.8769 2.8769 2.8769  
    10 C14-Laves --- --- --- 4.9061 4.9061 7.9603  
 
7 0.0 15.4 7.9 100 τ1:12 0.0 15.4 7.9 8.5854 8.5854 4.7992 diese Arbeit 
              
8 0.0 18.9 8.3 100 τ1:12 0.0 18.9 8.3 8.6050 8.6050 4.8150 diese Arbeit 
              
9 0.8 15.2 6.9 96 τ1:12 0.8 14.8 7.1 8.5727 8.5727 4.7980 diese Arbeit 
    4 µ 0.8 36.5 0.1 4.7646 4.7646 25.781  
 
10 1.5 16.9 8.1 93 τ1:12 1.2 18.0 7.1 8.5738 8.5738 4.8017 diese Arbeit 
    7 SmFe3 5.1 0.3 22.9 5.1501 5.1501 24.631  
 
11 2.1 15.2 5.9 98 τ1:12 2.1 15.4 6.1 8.5524 8.5524 4.7918 diese Arbeit 
    2 Fe 0.5 4.5 0.1 2.8801 2.8801 2.8801  
 
12 3.0 14.1 5.6 95 τ1:12 2.6 14.9 5.5 8.5287 8.5287 4.7810 diese Arbeit 
    3 C14-Laves --- --- --- 4.8553 4.8553 7.8135  
    2 Fe 0.2 3.4 0.0 2.8822 2.8822 2.8822  
 
13 3.8 14.2 4.0 84 τ1:12 2.7 13.0 4.4 8.5141 8.5141 4.7768 diese Arbeit 
    9 C14-Laves --- --- --- 4.8312 4.8312 7.8049  
    8 Fe 0.7 4.1 0.1 2.8829 2.8829 2.8829  
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Tabelle 4A   
(Fortsetzung) 
 
        Legierungs-   Phasen- Phasen-    Gitter-  
 zusammensetzung.  anteile  zusammensetzung  paramete  
Nr.  At.% Zr At.% Mo At.% Sm Ma.% At.% Zr At.% Mo At.% Sm a [Å]  b[Å]   c [Å]  Referenz 
 
 
14 8.6 2.6 9.6 60 Sm2Fe17 2.1 2.1 10.3 8.4323 8.4323 12.519 diese Arbeit 
    16 C15-Laves 24.0 4.0 0.5 7.006 7.006  7.006  
    18 SmFe3 3.9 0.0 20.6 5.03 5.03  24.31 
    6 C14-Laves --- --- --- 4.946 4.946  8.066 
 
15 2.1 3.8 8.7 14 τ2:17 1.5 1.7 8.9 8.4713 8.4713 8.3691 diese Arbeit 
    77 τ1:12 1.7 3.2 6.8 8.5075 8.5075 4.7699  
    9 Fe 0.0 1.3 0.0 2.8719 2.8719 2.8719 
 
16 3.2 2.7 10.0 17 Sm2Fe17 1.8 1.9 10.5 8.5501 8.5501 12.4683 diese Arbeit 
    35 τ2:17 5.4 1.6 7.1 8.4902 8.4902 8.3683  
    18 C15-Laves --- --- --- 7.0922 7.0922 7.0922 
    30 µ --- --- --- 4.7742 4.7742 25.512 
 
17 7.4 10.8 6.4 84 τ1:12 2.3 14.6 6.7 8.5605 8.5605 4.7945 diese Arbeit 
    6 SmFe3 1.7 0.4 25.3 5.1283 5.1283 24.623  
    10 C14-Laves 15 .7 15.0 0.3 5.0413 5.0413 7.9822 
 
18 34.7 29.7 1.4 ∼100 C14-Laves 33.2 38.7 0.1 5.1705 5.1705 8.4549 diese Arbeit 
     Sm 0.0 0.0 97.5 --- ---  ---  
     
19 5.2 10.7 20.3 72 τ1:12 2.0 15.0 6.5 8.5689 8.5689 4.7988 diese Arbeit 
    9 SmFe3 4.6 0.3 20.3 5.137 5.137  24.57  
    10 C15-Laves --- --- --- 7.140 7.140  7.140 
    10 C14-Laves 17.2 18.9 0.3 4.935 4.935  8.056 
 
20 7.7 5.6 9.9 48 τ1:12 2.1 9.3 6.7 8.5571 8.5571 4.8043 diese Arbeit 
    26 C14-Laves 19.0 8.1 0.4 4.95119 4.95119  8.0452  
    15 C15-Laves --- --- --- 7.1081 7.1081 7.1081 










Tabelle 5A   
Analyseergebnisse für die untersuchten Phasengleichwichte im Fe-Sm-Zr-Mo-System. Alle 
aufgeführten Legierungen wurden bei 1373 K für 336 h wärmebehandelt. Die Werte für die 
Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurden mit WDX bestimmt. Die Konzentrationen 
der Fe-Komponente sind ergänzt zu 100 At.% der reinen Komponenten. Der Messfehler der 
Einzelmessung besitzt die Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
        Legierungs-   Phasen-  Gitter-  
 zusammensetzung.  anteile   parameter 
Nr.  At.% Zr At.% Mo At.% Sm Ma.%  a [Å]  b[Å]    c [Å]  Referenz 
 
 
1 4.0 2.2 6.9  42 τ2:17  8.46107 8.46107 8.36329 diese Arbeit
     42 τ3:29  10.681 8.4679 9.6526  
     16 τ1:12  8.4901 8.4901 4.76978 
 
2 5.6 2.5 5.6  25 τ2:17  8.4581 8.4581 8.3552 diese Arbeit 
     37 τ1:12  8.48427 8.48427 4.76854  
     19 τ3:29  10.7933 8.4683 9.5203 
     16 Fe  2.87383 2.87383 2.87383 
     6 C15-Laves 6.9901 6.9901 6.9901 
 
3 10.5 2.6 6.8  40 τ2:17  8.4931 8.4931 8.3612 diese Arbeit 
     26 C15-Laves 6.9981 6.9981 6.9981  
     24 τ3:29  10.7634 8.4683 9.5783 
     10 Sm2Fe17 8.5552 8.5552 12.4365 
 
4 10.4 2.3 5.3  42 τ2:17  8.4731 8.4731 8.3542 diese Arbeit
     26 τ3:29  10.7464 8.3963 9.6093  
     28 C15-Laves 6.9971 6.9971 6.9971 
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Tabelle 6A   
Analyseergebnisse für die Sinterprobe im Sm-Zr-Mo-System (die Wärmebehandlung erfolgte 
bei 1273 K für 168 h) sowie den nicht wärmebehandelten Proben im Fe-Sm-Zr- sowie im Fe-
Sm-Mo-System. Die Werte für die Legierungs- und Phasenzusammensetzung wurden mit 
WDX1 bzw. EDX2 bestimmt. Die Konzentrationen der Fe-Komponente sind ergänzt zu  
100 At.% der reinen Komponenten. Der Messfehler der Einzelmessung besitzt die Größen-
ordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
        Legierungs-   Phasen- Phasen-    Gitter-  
 zusammensetzung.  anteile  zusammensetzung  paramete  
Nr.  At.% Zr At.% Mo At.% Sm Ma.% At.% Zr At.% Mo At.% Sm a [Å]  b[Å]   c [Å]  Referenz 
 
 
1 --- --- --- 53 Mo --- --- --- 3.1502 3.1502 3.1502 diese Arbeit 
    21 C15-Laves 36.52 63.52 0.02 7.5863 7.5863 7.5863  
    20 Zr 98.12 1.92 0.02 3.3425 3.3425 5.1873  
    6 Zr 91.92 8.12 0.02 3.2542 3.2542 5.1832  
 
2 18.22 0.0 7.42  58 SmFe3 20.32 0.0 4.72 5.1361   5.1361  24.5873   diese Arbeit 
   36 SmFe3 11.82 0.0 12.82 5.0641 5.0641 24.316  
   4  C15-Laves --- 0.0 --- 7.0974 7.0974 7.0974 
    2 Fe23Zr6 --- 0.0 --- 11.735 11.735 11.735 
  
 
3 0.0 34.0 4.0 66 µ 0.0 38 - 421 0.01 4.7593 4.7593 25.7280 diese Arbeit 
    28 τ1:12 0.0 ∼ 201 7.81 8.6011 8.6011 4.80379  
    3 C15-Laves 0.0 --- --- 7.4159  7.4159  7.4159 
    2 Mo 0.0 --- --- 3.1468 3.1468 3.1468 
    1 Sm 0.0 --- --- 3.6289 3.6289 26.2299 
  
  
1  Der Wert für die Phasenzusammensetzung wurde mit WDX bestimmt. 
2  Der Wert für die Phasenzusammensetzung wurde mit EDX bestimmt. 
--- Der Wert wurde nicht oder konnte nicht ermittelt werden. 
 168 
Tabelle 7A 
Experimentell untersuchte invariante Reaktionen in den Systemen Fe-Sm, Fe-Sm-Zr und  
Fe-Sm-Zr. Die angegebenen Reaktionsgleichungen ergeb n sich nach den jeweils optimierten 
Phasendiagrammen der einzelnen Systeme. Der Messfehler der Einzelmessung besitzt die 
Größenordnung der letzten Nachkommastelle. 
 
 Invariante Reaktion         Legierung         Zusammensetzung              krit. Temp.  
Nr.      (nach Phasendiagramm)           / Tabelle At.% Sm  At.% Zr At.% Mo       K Methode 
 
      C15-Laves - Zusammensetzung 
1 C15-Laves → Flüssigkeit + SmFe3 5 / 1A 34.8 0.0 0.0  1204 DDK 
 (Schmelzpunkt C15-Laves (Fe2Sm)) 
      SmFe3 - Zusammensetzung 
2 Fe3Sm → Flüssigkeit + Sm2Fe17 5 / 1A 26.6 0.0 0.0  1329 DDK 
 (Schmelzpunkt Fe3Sm) 
       
3 Fe3Sm → Flüssigkeit + C15-Laves 12 / 1A 11.8 13.2 0.0  1527 DDK 
 (Schmelzpunkt Fe3Sm) 
 
4 Fe3Sm → Flüssigkeit + C15-Laves  12.9 12.1 0.0  1559 berechn t 
 (maximaler Schmelzpunkt Fe3Sm) 
        Sm2Fe17 - Zusammensetzung    
5 Sm2Fe17 → Flüssigkeit + krz(Fe) 24 / 1A 9.9 0.0 0.0  1581 DDK 
 (Schmelzpunkt Sm2Fe17) 
      τ2:17 - Zusammensetzung 
6 τ2:17 → Flüssigkeit   34 / 1A  6.1 7.0 0.0  1524 DDK
 (Schmelzpunkt τ2:17) 
                                  τ1:12 - Zusammensetzung 
7 τ1:12 → Flüssigkeit + krz(Fe)        7 / 2A 8.0 0.0 6.4  1597 DDK 
 (Schmelzpunkt τ1:12) 
 
8 τ1:12 → Flüssigkeit + krz(Fe)      12 / 2A 8.1 0.0 7.8  1603 DDK 
 (Schmelzpunkt τ1:12) 
 
9 τ1:12 → Flüssigkeit + krz(Fe)     14 / 2A 8.1 0.0 9.5  1615 DDK 
 (Schmelzpunkt τ1:12) 
 
10 τ1:12 → Flüssigkeit + krz(Fe)        8 / 2A 8.0 0.0 13.3  1673 DDK 
 (Schmelzpunkt τ1:12) 
 
11 τ1:12 → Flüssigkeit + krz(Fe)      15 / 2A 7.9 0.0 15.4  1649 DDK 
 (Schmelzpunkt τ1:12) 
 
12 τ1:12 → Flüssigkeit(1) + Flüssigkeit(2) 16 / 2A 8.3 0.0 18.9  1679 DDK 






 Invariante Reaktion         Legierung         Zusammensetzung             krit. Temp.   
Nr.      (nach Phasendiagramm)           / Tabelle At.% Sm  At.% Zr At.% Mo       K Methode 
 
      τ1:12 - Zusammensetzung 
13 τ1:12 → Flüssigkeit + σ      18 / 2A 7.5 0.0 26.8  1669 DDK 
 (Schmelzpunkt of τ1:12) 
 
14 τ1:12 → Flüssigkeit(1) + Flüssigkeit(2) + R 7.7 0.0 24.7  1694 berechnet 
 (maximaler Schmelzpunkt τ1:12) 
                 Legierungszusammensetzung   
                  
15 τ1:12+ Sm2Fe17  → τ3:29  12 / 2A 10.5 0.0 6.0  1537 DDK 
 (unterer Umwandlungspunkt τ3:29) 
 
16 τ3:29  → τ1:12 + Sm2Fe17 + krz(Fe) 12 / 2A 10.5 0.0 6.0     1570 DDK 
 (oberer Umwandlungspunkt τ3:29)  
 
17 Fe17Sm2 → Flüssigkeit + krz(Fe) 12 / 2A 10.5 0.0 6.0     1602 DDK 
 (Schmelzpunkt Sm2Fe17) 
 
18 τ1:12 → Flüssigkeit + krz(Fe)        12 / 2A 10.5 0.0 6.0     1613 DDK 
 (Schmelzpunkt τ1:12) 
        τ3:29 - Zusammensetzung  
19 τ1:12 + Sm2Fe17  → τ3:29    9.4 0.0 3.1  1230 berechnet 
 (minimaler, unterer Umwandlungspunkt τ3:29) 
 
20 τ3:29  → τ1:12 + Sm2Fe17 + krz(Fe)    9.4 0.0 3.3     1541 berechnet 







Optimierte Modellparameter des Fe-Sm-Zr-Mo-Systems  
 





Element: Fe     Struktur: krz     
Element: Sm    Struktur: rhomboedrisch     
Element: Zr     Struktur: hdp     
Element: Mo   Struktur: krz       
 
DIE EINZELNEN PHASEN: 
 






  =     
 405563.032+35.536443×T–32.8261×T×ln(T)+0.00908265×Tˆ2 
 –1.34845667E–06×Tˆ3+108791.4×Tˆ(–1) [273.15≤T<900 K] 
     414134.539–53.84014778×T–19.84276×T×ln(T)+6.95944 E–05×Tˆ2 
     –1.30682983E–07×Tˆ3–976411.5×Tˆ(–1) [900≤T<2400 K] 
     410389.799–49.3269727×T–20.12513×T×ln(T)–5.66549E–04×Tˆ2 
     –5.290265E–08×Tˆ3+887592×Tˆ(–1) [2400≤T<5000 K]  
Gas
SmG –H
SER(Sm)   
1)
  =    
     197389.067+1.48784782×T 
    –27.25423×T×ln(T)–0.004541758×Tˆ2+9.66538167E–07×Tˆ3 
    –40312.025×Tˆ(–1)  [273.15≤T<1100 K] 
     169303.384+253.755232×T–62.81893×T×ln(T)+0.01571714×Tˆ2 
    –1.22936017E–06×Tˆ3+4157452×Tˆ(–1) [1100≤T<2800 K] 
     670735.118–1795.71893×T+193.8858×T×ln(T)–0.04293 865×Tˆ2 
     1.295334E–06×Tˆ3–1.80147E+08×Tˆ(–1) [2800≤T<4400 K] 
    –295842.195+803.309978×T–113.2675×T×ln(T)+2.614958E–04×Tˆ2 
    1.61802217E–07×Tˆ3+3.8803995E+08×Tˆ(–1)  [4400≤T<5900 K]  
Gas
ZrG –H
SER(Zr)   
1)
    = 
     48831.347–14.694912×T+GHSERZR 
    +4.24519E–22×Tˆ7   [273.15≤T<6000 K] 
Gas
SmG –H
SER(Mo)   
1)
    = 
  659166.67425–188.462329×T–0.01556×Tˆ2+1.6863E–06×Tˆ3  [273.15≤T<6000 K] 
 






  =    
  12040.17–6.55843×T+GHSERFE–3.67516E–21×Tˆ7 
    –10838.83+291.302×T–46×T×LN(T) [273.15≤T<6000 K] 
tFlüssigkei
SmG –H
SER(Sm)   
2)  
=    
     3468.783+20.117456×T–11.6968284×T×LN(T)–0.032418177×Tˆ2 
  +4.544272E–06×Tˆ3+23528×Tˆ(–1) [273.15≤T<1190 K] 
    –11728.229+273.487076×T–50.208×T×LN(T) [1190≤T<1345 K] 
    +11327.85–8.707299×T+GHSERSM [1345≤T<2100 K] 
tFlüssigkei
ZrG –H
SER(Zr)   
2)
  =    
     18147.69–9.080812×T+GHSERZR+1.6275E–22×Tˆ7 
    –8281.26+253.812609×T–42.144×T×LN(T) [273.15≤T<6000 K] 
tFlüssigkei
MoG –H
SER(Mo)   
2)
  =    
     41831.347–14.694912×T+4.24519E–22×Tˆ7+GHSERMO [273.15≤T<2896 K] 










3)   =     –17962.8286+21.1635471×T  [997≤T<1800 K] 
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 Tabelle 8A 
(Fortsetzung) 
 






































































 6)  
= –5132.1665+4.8041224×T  [1773≤T<2800 K] 
 
KRZ  (Fe, Sm, Zr, Mo)1 
 
krz
FeTC  =  1043 [K] 
krz





  =   
  GHSERFE  [273.15≤T<6000 K] 
krz
SmG –H
SER(Sm)   
2)
  = 
  –4368.72+55.972523×T–16.9298494×T×LN(T)–0.025446016×Tˆ2 
  +3.579527E–06×Tˆ3+94209×Tˆ(–1) [273.15≤T<1190 K] 
    –15957.862+253.121044×T–46.9445×T×LN(T) [271190≤T<1345 K] 
    +111191.653–624.680805×T+71.6856914×T×LN(T)–0.047314968×Tˆ2 
    +3.329865E–06×Tˆ3–24870276×Tˆ(–1)  [1345≤T<2100 K] 
krz
ZrG –H
SER(Zr)   
2)
  = 
     –525.539+124.9457×T–25.607406×T×LN(T)–3.40084E–04×Tˆ2 
  –9.729E–09×Tˆ3+25233×Tˆ(–1)–7.6143E–11×Tˆ4 [130≤T<2128 K] 
     –4620.034+1.55998×T+GHSERZR+1.4103476E+32×Tˆ(–9)  [2128≤T<6000 K]   













SER(Mo)   
2)
  =  


































































 6)  





 6)  
=    –990.9911+4.299×T     [1070≤T<2800 K] 
 
KFZ  (Fe, Sm, Zr, Mo)1 
 
krz
FeTC  =  201 [K] 
krz





  =     
     –1462.4+8.282×T–1.15×T×LN(T)+6.4E–04×Tˆ2+GHSERF  [273.15≤T<1811 K] 





  =      
  5000+GHSERSM  [273.15≤T<6000 K] 
kfz
ZrG –H
SER(Zr)   
2)
  =     
  7600–0.9×T+GHSERZR  [273.15≤T<6000 K] 
kfz
MoG –H
SER(Mo)   
2)
  =     
  15200+0.63×T+GHSERMO  [273.15≤T<5000 K]  






























































=    100000   
 




SER(Fe)   
2)
  =    
  –3705.78+12.591×T–1.15×T×LN(T)+6.4E–04×Tˆ2+GHSERF   [273.15≤T<1811 K] 
    –3957.199+5.24951×T+GHSERFE+4.9251E+30×Tˆ(–9)  [1811≤T<6000 K] 
hdp
SmG –H
SER(Sm)   
2)  =   69.9774–0.069491×T+GHSERSM  [273.15≤T<2100 K] 
      
hdp
ZrG –H
SER(Zr)   
2)
  =     GHSERZR  [273.15≤T<6000 K ] 
     
hdp
MoG –H
SER(Mo)   
2)


































 6)   






































 6)  
= 26753.79+4.556×T  [875≤T<920K] 
 




SER(Fe)   
2)
  =    
  5000+GHSERFE  [273.15≤T<6000 K] 
bhomr
SmG –H
SER(Sm)   
2)  =       
  GHSERSM  [273.15≤T<2100 K] 
bhomr
ZrG –H
SER(Zr)   
2)
  =       
  5000+GHSERZR  [273.15≤T<6000 K] 
bhomr
MoG –H
SER(Mo)   
2)
  =       
  10000+GHSERMO  [273.15≤T<6000 K] 
0,bhomr
Sm,FeL  
3)   = 1000000   
0,bhomr
Zr,FeL  
4)   =   1000000   
0,bhomr
Mo,FeL  
5)   =    1000000   
0,bhomr
Zr,SmL =   38156.000     
0,bhomr
Mo,SmL =    141245.53643–6.77011×T   
1,bhomr
Mo,SmL =    –56684.19324+3.9118×T   
2,bhomr
Mo,SmL =    –75580.03864+5.2822×T   
3,bhomr
Mo,SmL =    77774.23141–5.26832×T   
4,bhomr
Mo,SmL =    22041.07161–1.64905×T   
5,bhomr
Mo,SmL =    –37537.03391+2.47667×T   
6,bhomr
Mo,SmL =    9968.5479–0.59608×T   
0,bhomr





Parameter Funktion der freien Enthalpie [J] Tmin ≤ T < Tmax 
 
 
Sm2Fe17  (Sm, Fe)2/19(Fe)15/19(Fe, Sm, Zr, Mo)2/19 
 
172FeSm
FeTC  =  413 [K] 
172FeSm












HSER(Fe)   =    












HSER(Sm)   =       
     5000+0.78947368×GHSERFE+0.10526316×GHSERFE 












HSER(Fe)   3)   =          
     –5498.175762–37.10746×T+5.87424×T×LN(T)–0.00253×Tˆ2 












HSER(Sm)   =       
    –1420+0.10526316×GHSERSM+0.78947368×GHSERFE 












HSER(Zr)   =       
     103551.09384–764.93764×T+94.38822×T×LN(T)+0.10526316×GHSERSM 












HSER(Mo)   =          
     –4347.904077+0.10526316×GHSERSM+0.78947368×GHSERFE 
  +0.10526316×GHSERMO   [873≤T<1581 K] 
 


























SER(Sm)–35⋅HSER(Fe)   =    
  1159221.98713–9235.47226×T+1153.7386×T×LN(T) 





SER(Sm)–30⋅HSER(Fe)–4⋅HSER(Zr)   =    
     2001578.09904–16316.96462×T+2015.95773×T×LN(T) 














Parameter Funktion der freien Enthalpie [J] Tmin ≤ T < Tmax 
 
 























HSER(Fe)  3)    =       
     –6673.928704+1.83001675×T+0.083333×GHSERSM 












HSER(Fe)   =       
     26552.80939–291.25707×T+36.0667×T×LN(T)+0.083333×GHSERSM 








FeZrSmSmL =   –102  [943≤T<1527 K] 
 









































HSER(Fe)   4)   =             









HSER(Sm)   3)   =                  









HSER(Zr)   4)   =                   











=               









HSER(Fe)  4)  =                  









HSER(Sm)   =                  









HSER(Zr)  6)  =                 









HSER(Mo)  6)  =                  


















HSER(Fe)  7) =                  







1 HSER(Sm)   =                   









HSER(Zr)   6)  =               









HSER(Mo)   6)  =                  































































−  7)  =  0,15 :,
LavesC
MoMoFeL
−  7)  = 0,15 ,:
LavesC
MoFeFeL
−  7)  = 0,15 ,:
LavesC
SmFeFeL
−  = 0,15 ,:
LavesC
MoFeMoL
−  7) 





−   7)  = 0,15 ,:
LavesC
MoFeZrL
−   7)  = 0,15 ,:
LavesC
ZrSmZrL
−  = 0,15 ,:
LavesC
SmFeZrL
−  = 0,15 :,
LavesC
MoZrFeL
−  7) 
























7)  =  –18707  [T=1173 K] 
 










HSER(Fe)   4)   =                  









HSER(Fe)   4)   =                     


















HSER(Zr)  4)    =                    









HSER(Zr)  4)    =                       




FeZrFeL   




ZrFeFeL   




ZrFeZrL   





4)    =  
  2666.66667        [973≤T<1247 K] 
 










HSER(Fe)  4)    =                  









HSER(Fe)   4)   =                     









HSER(Zr)   4)   =                        









HSER(Zr)   4)   =                        









4)   =  









4)   = 
  20000  [973≤T<1213 K] 
    










HSER(Zr)  4)   =                  
  –23956.374+4.48311147×T+0.79310345×GHSERFE+0.20689655×GHSERZR  
 





























HSER(Fe)   =          
  –5602.17702+2.74184×T+0.07692308×GHSERSM 












HSER(Mo)   =          
     –10658.4955+2.85379×T+0.07692308×GHSERSM 


















MoFeFeSmL  =    –2700  [1173≤T<1679 K] 
 





























HSER(Fe)   =          
     –7078.90079+3.31413×T+0.09375×GHSERSM 












HSER(Mo)   =             
  –5307.91863+1.43858×T+0.093750×GHSERSM 




MoFeFeSmL  =    –2150  [1273≤T<1453 K] 
 










HSER(Mo)   5)   =                  









HSER(Zr)  7)   =                       









HSER(Zr)   =                     









HSER(Mo)  7)   =                      























−  7)   =    –9740  [T=1173 K] 
 






SER(Fe)–4⋅HSER(Mo)–9⋅HSER(Zr)   7)   =    





Parameter Funktion der freien Enthalpie [J] Tmin ≤ T < Tmax 
 
 




SER(Fe)–2⋅HSER(Mo)–4⋅HSER(Fe)  5)   =                 
     39475–6.032×T+7×GFEFCC+2×GHSERMO+4×GHSERFE [1400≤T<1643 K] 
µ
MoMoFeg :: –7⋅H
SER(Fe)–2⋅HSER(Mo)–4⋅HSER(Mo)  5)    =    
     –46663–5.891×T+7×GFEFCC+6×GHSERMO [1400≤T<1643 K] 
 




SER(Fe)–4⋅HSER(Mo)–18⋅HSER(Fe)  5)   =                  
     –1813–27.272×T+8×GFEFCC+18×GHSERFE+4×GHSERMO [1508≤T<1884 K] 
σ
MoMoFeg :: –8⋅H
SER(Fe)–4⋅HSER(Mo)–18⋅HSER(Mo)  5)   =                    




MoFeMoFel   
5)   =   222909  [1508≤T<1884 K] 
 




SER(Fe)–14⋅HSER(Mo)–12⋅HSER(Fe)   5)   =                  
  –77487–50.486×T+27×GFEFCC+14×GHSERMO+12×GHSERFE [1473≤T<1761 K] 
R
MoMoFeg :: –27⋅H
SER(Fe)–14⋅HSER(Mo)–12⋅HSER(Mo)   5)   =                     






  =   1225.7+124.134×T–23.5143×T×LN(T)–0.00439752×Tˆ2 
  –5.8927E–08×Tˆ3+77359×Tˆ(–1) [273.15≤T<1811 K] 




  = –3872.013–32.10748×T–1.6485×T×LN(T)–0.050254×Tˆ2 
  +1.010345E–05×Tˆ3–82168×Tˆ(–1) [273.15≤T<700 K] 
       –50078.215+627.869894×T–102.665×T×LN(T)+0.0474522×Tˆ2 
       –7.538383E–06×Tˆ3+3861770×Tˆ(–1) [700≤T<1190 K] 
       +289719.819–2744.50976×T+381.41982×T×LN(T)–0.254986338×Tˆ2 
       +2.7512152E–05×Tˆ3–40102102×Tˆ(–1) [1190≤T<1345 K] 




  =    –7827.595+125.64905×T–24.1618×T×LN(T)–0.00437791×Tˆ2+34971×Tˆ(–1)  [130≤T<1280 K] 
       –26085.921+262.724183×T–42.144×T×LN(T)–1.342896E+31×Tˆ(–9)  [1280≤T<6000 K] 
 
GHSERMO   
2)
  =  –7746.302+131.9197×T–23.56414×T×LN(T)–0.003443396×Tˆ2 
  +5.66283E–07×Tˆ3+65812×Tˆ(–1)–1.30927E–10×Tˆ4 [273.15≤T<2896 K] 
       –30556.41+283.559746×T–42.63829×T×LN(T)–4.849315E+33×Tˆ(–9)       [2896≤T<5000 K] 
 
GFELIQ   
5)   =     12040.17–6.55843×T–3.6751551E–21×Tˆ7+GHSERFE [273.15≤T<1811 K] 
       –10838.83+291.302×T–46×T×LN(T) [1811≤T<6000 K] 
 
GFEFCC   
5)   = –1462.4+8.282×T–1.15×T×LN(T)+6.4E–04×Tˆ2+GHSERFE  [273.15≤T<1811 K] 
       –1713.815+0.94001×T+GHSERFE+4.9251E30×Tˆ(–9)  [1811≤T<6000 K] 
 
GMOFCC   












1)  Der Parameter wurde der Referenz [Cha1985] entnommen. 
2)  Der Parameter wurde der Referenz [Din1991] entnommen.  
3)
 Der Parameter wurde der Referenz [Zin2002-2] entnommen. 
4)
 Der Parameter wurde der Referenz [Jia2000] entnommen. 
5)
 Der Parameter wurde der Referenz [Fer1982] entnommen.  
6)  Der Parameter wurde der Referenz [Pér2003] entnommen. 
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